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MODELISATION MICROSTRUCTURAL E E N FATIGUE/FLUAGE A  FROID DES 
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CELLULAIRES 
BOUTANA, Mohammed Nabil 
RÉSUMÉ 
Les alliages de titane quasi alpha combinent de bonnes propriétés en fluage et en fatigue à 
des températures relativement hautes. Cela a ainsi permis l'augmentafion des températtires de 
service des compresseurs à haute pression à environ 600°C. Cependant, des difficultés sont 
appames, liées à l'utilisation de cet alliage et au contrôle difficile de l'évolution de sa 
micro structure pendant les étapes de mise en forme. Ces microstmctures sont caractérisées 
par des hétérogénéités locales d'orientation qui compromettent leur utilisation sécuritaire. 
Afin de mieux comprendre leur comportement en service et apporter des réponses quant à 
leiu- utilisation sécuritaire, un modèle numérique original basé sur une nouvelle approche 
appelée automate cellulaire utilisant la mécanique d'inclusion d'Eshelby a été réalisé. Cette 
approche permettra de déterminer les propriétés mécaniques locales de ce type d'alliage lors 
de son utilisation en fatigue-fluage, à savoir les déformations, contraintes, vitesses de 
déformations, déformations et contraintes résiduelles. Dans cette optique, l'analyse 
microstmcturale nous aide à mieux comprendre l'effet de l'orientation cristallographique et 
la distribution des grains sur le comportement mécanique global du matériau. A ce titre on a 
remarqué que les contraintes maximales sont localisées sur les grains avec module d'Young 
élevé et dont le module moyen du voisinage est élevé. Les déformations maximales ont été 
localisées sur des grains avec module d'Young faible et dont le module moyen du voisinage 
est élevé. D'autre part on a constaté que la contrainte locale de certains grains est fortement 
supérieure à la contrainte imposée à l'infini, d'où la possibilité que certains grains atteignent 
la contrainte de clivage, ce qui générerait tme fissure au niveau du grain. Au fin et à mesure 
que le nombre de cycles augmente, de nouveaux grains peuvent atteindre la contrainte de 
clivage, suggérant la possibilité d'activer plusieurs sites d'amorçage et ce à des moments 
différents des essais de fatigue-fluage. À l'échelle macroscopique on a démontré que des 
microstmctures semblables du point de vue propriétés mécaniques moyenne mais différentes 
selon l'orientation et la distribution spafiale des grains peuvent avoir des comportements 
locaux et globaux très différents. La difficulté rencontrée à simuler les principales 
caractéristiques de la fatigue-fluage a permis de mettre en évidence le caractère complexe de 
ce mode d'endommagement. 
Mots-clés : Automate cellulaire, fatigue/fluage, alliage de fitane, inclusion d'Eshelby, 
modélisation, 
MICROSTRUCTURAL MODELIN G O F CREEP/FATIGUE AT AMBIANT 
TEMPERATURE O F TITANIUM ALLOY USING CELLULAR AUTOMAT A 
MODEL 
BOUTANA, Mohammed Nabil 
ABSTRACT 
The quasi alpha titanium alloys combine good properties under creep and fatigue at relatively 
high températures. He allowed an increase in operating températures of high pressure 
compressors at 600°C. However, difficuhies arose, related to the use of this alloy and 
difficult to control the évolution of its microstructure during the forming process. Thèse 
microstmctures are characterized by local orientation heterogeneity that compromises their 
safe use. To better understand their behavior in service and provide answers for their safe 
use, an original model based on a new approach called cellular automata using mechanical 
inclusion of Eshelby was developed. This approach will help to calculate and analyze the 
local mechanical properties of this type of alloy during the fatigue-creep test, namely the 
strain, stress, strain rate and residual strain and stress. In this context microstmcturale 
analysis helps us to better understand the effect of crystallographic orientation and 
distribution of grains on the overall mechanical behavior of material. In fact we bave 
observed that the maximum stresses are localized on the grains with high Young's modulus 
and high average Young's modulus value. The maximum strains are localized on the grains 
with low Young's modulus and high average Young's modulus value. On the other hand 
there bas been noticed that the local stresses of certain grains are greater than the imposed 
stress at infinité. It is possible to imagine that some can achieve the threshold for cleavage, 
generating a crack at the grain. As the number of cycle's increases, new grain can reach the 
threshold for cleavage, suggesfing the possibility of activating several inifiation sites at 
différent times from creep/fatigue test. At a macroscopic scale we bave been demonstrated 
that microstmctures similar in viewpoint of average mechanical properties but différent 
regarding the crystallographic orientation and spatial distribution of grains may hâve a 
différent local and global mechanical behavior. The difficulty meet to simulate the main 
features of creep/fatigue phenomena bas revealed the complex nature of this mode of 
damage. 
Keywords: Cellular Automata, Creep/Fatigue, Titanium Alloys, Eshelby inclusion, 
modélisation. 
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INTRODUCTION 
Pour êfre en mesure d'utiliser un alliage de façon rationnelle, le fabricant utilise souvent des 
procédés de mise en forme spécifiques de manière à donner aux pièces fabriquées des 
propriétés optimums. Les pièces ainsi développées ne sont pas homogènes, et souvent de 
fortes hétérogénéités sont présentes dans la microstmcture. Dans les alliages de titane, des 
grains de même module d'Young se trouvent parfois disposés les ims à côté des autres, 
générant ainsi de fortes hétérogénéités locales d'orientation. Il semblerait que ces 
hétérogénéités induisent un comportement défavorable lors de la fatigue-fluage à froid. En 
effet lorsqu'ils sont soumis à des sollicitations cycliques avec maintien de la charge, certains 
alliages subissent un endommagement plus tôt que prévu par les théories classiques de la 
fatigue. Cela est d'autant plus vrai si de fortes hétérogénéités de texture sont présentes. C'est 
particulièrement problématique dans des domaines comme l'aérospatial où certaines pièces 
critiques de moteur d'avion, telles que les disques de compresseurs et les pales, fonctionnent 
dans tm environnement extrêmement complexe en terme de contraintes, températures et 
modes de chargement. Dans ce secteur de pointe où la prise de risque n'est pas permise, 
beaucoup de pièces sont retirées du service prématurément, par mesure de précaution. Les 
coûts liés au retrait de ces pièces étant importants, il serait intéressant de mieux comprendre 
l'effet des hétérogénéités de texture sur le comportement mécanique afin d'affiner la 
fabrication et opfimiser les microstmctures. Le développement d'un modèle numérique basé 
sur les automates cellulaires qui permettra d'expliquer les raisons des mptures prématurées 
dans les pièces forgées présentant des hétérogénéités d'orientation est notre objectif 
principal. L'avantage de ces modèles est qu'ils permettent de dormer des informations 
précises sur le comportement local des matériaux à savoir; les déformations, confraintes, 
vitesses de déformation, e t c . , choses qu'il n'est pas possible d'obtenir par la plupart des 
modèles existants. 
La présente thèse fait tout d'abord état de la littérature actuelle sur la problématique du 
comportement mécanique autour des hétérogénéités locales d'orientations qui sera présentée 
au chapitre I. Les principaux modèles numériques généralement utilisés dans le domaine du 
matériau seront exposés au chapitre IL Bien sur, l'accent sera mis stir l'approche des 
automates cellulaires qui fait l'objet de notre thème de recherche. Le modèle mathématique 
qui régit les lois de comportement sera développé au chapitre III et une étude expérimentale 
qui servira de point de référence pour nos résultats au chapitre IV. Le Chapitre V sera 
entièrement consacré à la présentation et l'interprétation des résultats numériques obtenus à 
l'aide des modèles automates cellulaires. Enfin une conclusion et des perspectives concemant 
la suite de ce travail seront présentées à la fin de ce rapport. 
CHAPITRE 1 
ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE SU R LES ALLIAGES DE TITANES 
Introduction 
Une recherche bibliographique a été effectuée afin de poser la problématique du travail de 
recherche et permettre au lecteur de situer le travail dans l'ensemble des travaux accomplis à 
ce jour. La revue de la littérature porte sur le comportement particulier des alliages de titane 
en fatigue-fluage. L'exposé s'articule plus particulièrement autour des caractéristiques 
mécaniques des alliages de titane ainsi que des deux phénomènes de fluage et de fatigue. 
L'un provoquant des déformations, l'autre avec ses effets sur la fissuration et la mpture. 
1.1 Titan e et alliages de titane 
Le titane et ses alliages présentent des caractéristiques attrayantes. En effet leur densité est 
égale à environ 60% de celle de l'acier {p-  4.5glcm^),  leur tenue à la corrosion est 
exceptionnelle dans de nombreux milieux tels que l'eau de mer ou l'organisme humain. Les 
caractéristiques mécaniques restent élevées jusqu'à une température d'environ 600°C et elles 
restent excellentes jusqu'aux températures cryogéniques. Ces alliages sont amagnétiques, 
leur coefficient de dilatation est légèrement inférieur à celui de l'acier et est égal à 50%) de 
celui de l'aluminium. Les caractéristiques tout à fait particulières du titane et de ses alliages 
en font un métal de choix pour de nombreuses utilisations notamment dans l'industrie 
chimique grâce à son excellente résistance à la corrosion et leur facilité de mise en œuvre, et 
dans l'industrie aéronautique grâce à ses propriétés mécaniques élevées (Drolet et al, 1995). 
En particulier, le rapport résistance mécanique/masse volumique aux températures entre 0 et 
600°C est supérieur à celui des autres métaux (Figure 1.1). 
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Figure 1.1 Évolution du rapport résistance/densité en fonction 
de la température pour quelques métaux. 
(Tiré de Brian E. Hurles et  F. H. Fores, 2002) 
1.1.1 Titan e pur 
L'élément titane a été découvert en 1790 par le moine anglais Grégor et ce n'est qu'en 1940 
que les exploitations industrielles ont été possibles. Son utilisation sous forme métallique à 
l'état pur ou aUié n'a commencé que vers 1950 (Drolet et al, 1995). 
Le titane pur peut se présenter sous deux stmctures cristallographiques différentes : 
^ la phase a stable à basse température, caractérisée par un réseau hexagonal compact 
'r- la phase P, stable à des températures supérieures à la température de transus 
caractérisée par un réseau cubique centré. 
1.1.2 Alliage s de Titane 
Le titane est souvent utilisé sous forme d'alliages. L'addition d'éléments d'alliage modifie 
l'équilibre thermodynamique des deux phases, notamment, les paramètres de mailles et les 
cinétiques de transformation p<->a. Ces éléments peuvent se classer dans deux catégories : les 
éléments a-gènes et P-gènes. Ainsi les éléments d'addition stabilisent soit la phase a 
(éléments a-gènes), soit la phase /? (éléments |3-gènes). Les éléments a-gènes augmentent la 
température de transus Tp et les éléments P-gènes stabilisent la phase P et abaissent la 
température de transus. 
Les différents alliages de titane peuvent être classés selon leur proportion de phase a et/3 
retenue à la température ambiante (Combres, 1999). 
Les alliage s a  : Leur composition ne permet pas de retenir la phase p à la température 
ambiante ils sont 100 % a.  Les alliages a ont une borme résistance au fluage et peuvent être 
durcis par précipitation. Ils sont soudables et résistants à l'oxydation. Ils sont par contre 
moins ductiles que les alliages à plus forte teneur en éléments P-gène (Polmear, 1995). 
Les alliage s quasi- a : Ce sont des alliages qui sont obtenus en ajoutant une faible quantité 
d'éléments P-gènes aux éléments a-gènes. II y a élargissement du domaine a/p et ime faible 
fraction de la phase P peut être retenue à l'ambiante (de l'ordre de 4 a 5%).  Ces alliages ont 
globalement les mêmes propriétés que les alliages a avec une ductilité légèrement améliorée 
(Polmear, 1995). 
Les alliage s a/ p : Ce sont des alliages où les éléments a-gènes et P-gènes sont présents en 
quantité suffisante pour obtenir un large domaine a/p, la fraction volumique de la phase P 
varie de 4 à 40%) (Leyens et Peters, 2003). Ils ont des caractéristiques mécaniques élevées et 
une assez borme ductilité. 
Les alliage s quasi-p . Ce type d'alliage est caractérisé par une forte concentration en 
éléments P-gènes suffisamment pour déplacer le point Mf de transformation martensitique en 
dessous de l'ambiante. La fraction volumique de la phase a varie de 10 à 15 %. 
Les alliage s p . Ce sont des alliages à forte concenfration en éléments P-gènes telle que la 
phase P est stable thermodynamiquement ou faiblement métastable à température ambiante 
(ils sont à 100%) p). Des traitements ultérieurs n'entraînent plus sa décomposifion (Leyens et 
Peters, 2003). 
1.1.3 Caractéristiqu e des microstructure s 
Au moins autant, sinon plus, que pour tout autre système d'alliage, les propriétés des alliages 
de titane sont extrêmement dépendantes de la microstructure. Ainsi différents type de 
microstructures sont obtenues selon le type d'application recherchée. 
1.1.3.1 Microstructur e lamellair e 
La microstmcture de type lamellaire est obtenue suite à une mise en solution dans le domaine 
p, suivie d'un refroidissement à température ambiante. Au-dessus du transus p, les grains p 
cormaissent une croissance rapide. Lors du refroidissement, la phase a précipite 
préférentiellement aux joints de grains p. A partir de cette précipitation, se développent des 
colonies de lamelles a. Simultanément, la phase a se développe dans la matrice, formant des 
sous-colonies pour des vitesses de refroidissement rapides (Figure 1.2). 
Figure 1.2 Exemple de microstructure lamellaire (alliage de titane IMI 685). 
(Tiré de Jahazi et  Yue,  2005) 
1.1.3.2 Microstructur e martensitiqu e 
La transformation de type martensitique, se produit après trempe dans le domaine P, donnant 
naissance à la phase a'. Elle se présente sous forme de très fines aiguilles qui ont précipité à 
partir des grains p. La composition de la phase a' est la même que celle de la phase P mais sa 
stmcture correspond à celle de la phase a hexagonale compacte (Blackbum, 1966). 
(Hammond, 1969). 
1.1.3.3 Microstructur e equiax e 
La microstmcture équiaxe peut être obtenue par déformation d'une structure lamellaire ou 
martensitique dans le domaine a/p proche a suivi d'une mise en solution (Weiss et al, 1986). 
Les lamelles a déformées dans le domaine a/p se fractiorment. Deux mécanismes sont mis en 
évidence : 
- la formation de sous-joints à l'intérieur des lamelles, si la déformation est homogène. 
- le cisaillement local des lamelles, si la déformation est hétérogène. 
Un revenu après déformation assure la formation de la stmcture équiaxe. La stmcture prend 
l'allure d'un état recristallisé, cependant la taille des grains n'excède pas la largeur des 
lamelles initiales (Figure 1.3). 
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Figure 1. 3 Exemple de microstructure équiaxe. (Tiré  de Weiss  et al, 1986,  pi935) 
1.1.3.4 Microstructur e bimodale 
Soit tme stmcture bimodale, caractérisée par des nodules de phase alpha séparés par des 
lamelles a + P. Elle est obtenue après déformation d'une microstmcture initialement 
lamellaire dans le domaine a/p. Les lamelles a présentes lors de la déformation dans le 
domaine a/p, forment des globules a équiaxes aussi appelés a primaires. Les colonies, aussi 
appelées a secondaires, sont héritées de la transformation de la phase p lors du 
refroidissement (Weiss et al, 1984) (Figure 1.4). 
a equiaxe 
P transformée 
Figure 1.4 Exemple de microstructure bimodale. (Tiré  de Weiss et al, 1984, p 1503) 
1.1.4 L'alliag e de titane IMI 834 
L'IMI 834 fait partie des derniers alliages développés pour des applications à haute 
température dans les turbines à gaz. La composition nominale de l'alliage est présentée dans 
le tableau 1.1 (Germain, 2005). L'IMI 834 est entre autre utilisé pour fabriquer des roues à 
aubes de compresseurs haute et basse pression de réacteurs d'avions (Figure. 1.5). 
Tableau 1.1 
Composition de l'alliage de titane IMI834 
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Figure 1.5 Application  de l'IMI 834  dans les moteurs d'avion. (Tiré de Germain, 2005) 
L'IMI 834 est un alliage de type quasi-alpha, c'est-à-dire qu'il est biphasé avec tme 
proportion de phase bêta très faible, typiquement inférieure à 5%o. Cet alliage peut donc être 
fraité facilement dans le domaine a/p (Germain, 2005), subir une grande variété de 
traitements thermomécaniques et par conséquent présenter ime grande variété de 
microstmctures. 
Dans ce qui suh, on présentera les étapes de mise en forme de l'IMI 834. On s'intéresse 
principalement aux étapes de traitements thermomécaniques de l'alliage. On prend pour point 
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de départ le lingot d'alliage, d'environ un mètre de diamètre. Le traitement thermomécanique 
se décompose alors en trois grandes étapes que nous allons développées ci-après illustrées à 
la la figure 1.6. Pour chacune de ces étapes, la déformation consiste en une compression par 
impacts consécutifs à la surface du cylindre, ce qui entraîne une diminution du diamètre et 
ime augmentation de la longuetir de la billette. 
Figure 1. 6 Chronologie de la mise en forme de l'IMI834 par traitements 
thermomécaniques. (Tiré  de Jahazi et  Yue,  2001) 
1.1.4.1 Premièr e étape :  déformation à  chaud 
La stmcture initiale du matériau est dendritique et très grossière avec une taille moyenne de 
grains de l'ordre de 1500mm. Cette première étape a donc poiu" but la dimmution de la taille 
des grains. Il s'agit de casser la stmcture grossière et inhomogène du bmt de coulée. Lors de 
la trempe, les grains de p  se transforment en une stmcttire grossière de grains alpha 
lamellaires. L'épaisseur des lamelles ainsi formées dépend de la vitesse de trempe. En effet, 
plus la trempe est rapide, plus les lamelles seront fines. On obtient alors une microstmcture 
du type martensitique alpha pour une trempe à l'eau (Figure 1.7) (Jahazi et Yue, 2001), c'est-
à-dire de gros grains composés de lamelles fines de bêta transformées. 
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Figure 1.7 Structur e martensitique (gr. 1400). (Tiré de Jahazi et Yue, 2001) 
1.1.4.2 Deuxièm e étape : forgeage biphasé 
À partir de la micro structure ci-dessus, on réalise une étape de forgeage en domaine biphasé, 
c'est-à-dire qu'on se place juste en dessous du fransus bêta (typiquement, T ~ Tp-20°C). A 
cette températvu-e, le matériau se présente comme une matrice molle de phase bêta contenant 
15%) de grains a allongés (du fait de la microstmcture de départ). Durant cette étape de 
traitement, deux phénomènes peuvent se produire : la rotation ou la globularisation de phase 
alpha (Figure. 1.8). Durant cette étape comme dans les prochaines, les phénomènes ayant lieu 
sont difficilement contrôlables à cause du grand nombre de paramètres qui intervierment. Il 
serait pourtant intéressant de coimaître le comportement de chacune des phases et leur 
influence mutuelle pour comprendre l'évolution des microstmcttires. On ne sait pas 
actuellement déterminer lequel des deux phénomènes ci-dessus, rotation ou globularisation, 
prédomine siu- l'autre et dans quelles conditions. 
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Figure 1.8 Évolutions  possibles de la microstructure de l'alliage 
pendant le forgeage biphasé. 
On sait que la globularisation est très hétérogène au sein du matériau, et que certains grains 
globularisent très vite alors que d'autres résistent fortement, mais on ne peut pas actuellement 
expliquer cette hétérogénéité. Dans cette deuxième étape conmie dans la précédente, la 
vitesse de refroidissement joue un rôle important sur la microstmcture, puisqu'elle va 
déterminer l'épaisseur des lamelles de a qui se forment entre les globules d'alpha primaire; 
ces derniers provenant du faible pourcentage de lamelles a qui ne se sont pas dissoutes lors 
de la montée en température. A la fin de ce traitement, on obtient la microstmcture duplex 
(figure 1.9) caractérisée par la présence de colonies de larges lamelles a et seulement tme 
faible fraction de la phase P qui est retenue à température ambiante. En jouant sur les 
différents paramètres de forgeage (température, vitesse de déformation, vitesse de trempe...), 
on va pouvoir faire varier la microstmcture finale (taille et texture des grains alpha primaires, 
fraction voltimique et taille des colonies de lamelles, joints de grains,...). 
a Primaire 
a Secondaire 
„ ,,. *cï5t .1" ' • i ,t'^  
'^:^L<->* 
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Figure 1.9 Microstructure duplex de la billette d'IMI 834. (Tiré de Jahazi et Yue, 2005) 
1.1.4.3 Troisièm e étape : déformation finale en domaine biphasé 
Cette étape suit le même principe que la précédente. Le but ici est d'obtenir une 
microstmctture de grains alpha équiaxes fins dans tme matrice de bêta transformé. Ce 
traitement a lieu à plus basse température que le précédent et a pour but de forcer la 
globularisation, avec toujours pour optique, raffinement de la microstmcture. Sous l'effet de 
la déformation, la phase a, initialement lamellaire et en relation de Burgers avec la phase P 
envirormante, devient globulaire et forme les grains a équiaxes. Lors du refroidissement, les 
grains P se transforment à nouveau en colonies a^  et dorment ainsi, avec les grains a , la 
microstmcture bimodale (voire Figure. 1.3). Un traitement thermique additioimel est parfois 
requis pour ajuster la fraction volumique de phase a . Cependant, lors du procédé de 
forgeage, la microstmcture obtenue est caractérisée par la présence de régions avec tme 
texture locale très marquée. Présence d'ime alternance de bandes où les grains ap (primaire) 
peuvent être soit fortement allongés soit plutôt équiaxes. Les bandes fortement texturées 
mestirent environ un millimètre de large (Figure. 1.10) (Jahazi et Yue, 2001). Ces zones 
d'orientation préférentielles sont appelées macrozones. En effet elles sont le résultat des 
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groupements les uns à côté des autres des grains ap ayant la même orientation 
cristallographique (Germain, 2005). 
18 mm 
Figure 1.1 0 Observation des macrozones dans une billette 
d'alliage IMI 834. (Tiré de Jahazi et  Yue,  2001) 
1.1.5 Caractéristiqu e mécaniqu e des alliages de titane 
Les alliages de titane et particulièrement l'IMI 834 possèdent une boime résistance au fluage 
et une borme tenue en fatigue (Figure 1.11). Cependant ce type de matériau ainsi développé 
est sujet à des phénomènes de mpture prématurée lorsqu'il est soumis à des essais combinés 
de fatigue-fluage (Dwell fatigue). Le fluage se manifeste à froid (température ambiante) 
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Figure 1.11 Résistance  à la fatigue. (Tiré  de Germain, 2005) 
1.2 Le fluage 
1.2.1 L e modèle descriptif du fluage 
La déformation induite pendant le maintien constant de la contrainte à ime température 
constante est appelée le fluage. Cette déformation peut être décrite par une loi viscoplastique 
dépendante du temps de maintien. En effet, le fluage est possible à toutes les températures au 
dessus du zéro absolu, et tme faible variation de celle ci peut entraîner des variations 
importantes de la vitesse de déformation (Saint-Antonin, 1999). En pratique, \m  essai de 
fluage est décomposé en deux étapes (Figure 1.12): La mise en charge et le fluage 
proprement dit. II n'est pas toujoiu-s facile de réaliser un essai à contrainte constante. En effet 
si l'essai est réalisé à force constante : la contrainte augmente lors de l'essai avec 
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Figure 1.12 Courbe defiuage (a: contrainte; s: déformation; t Uemps; EQ : déformation 
enfin de mise en charge; to: début du fluage). (Tiré de Saint-Antonin, 1999) 
1.2.2 Le s différentes étapes de fluage 
Le graphe de déformation en fonction du temps pour un essai de fluage typique est présenté 
dans la figure 1.13: 
> L e fluag e primaire , ou transitoire, pendant lequel la vitesse de fluage (ou vitesse de 
déformation) diminue avec le temps, ce qui correspond à une augmentation de la 
résistance du matériau ou encore à une consolidation. 
> L e fluag e secondaire , ou statiormaire, ou encore quasi visqueux, pendant lequel la 
vitesse de déformation est constante. 
> L e fluage tertiaire , pendant lequel la vitesse de déformation croit jusqu'à la mpture, (un 
phénomène de striction pouvant apparaître au cours de ce stade). 
Pour les températures inférieures à 0.3Tf{Tf  :  température de fusion en Kelvin), les trois 
stades décrits précédemment ne sont généralement pas observés. Dès le début du fluage, la 
vitesse de déformation décroît pour presque s'armuler, le matériau se consolide 
continuement : ce type de fluage est dit logarithmique (Saint-Antonin, 1999). 
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Figure 1.13 Différents  stades de Fluage rupture; e: déformation;  t .'temps; 
tR.'temps à la rupture. (Tiré de Saint-Antonin, 1999) 
1.2.3 Mécanisme du fluage 
En fonction de la températtire, différents phénomènes peuvent être observés durant le 
mécanisme de fluage. Les mécanismes classiques sont décrits à haute température et ils sont 
liés à la présence de mécanismes de montée de dislocations (phénomène qui est 
thermiquement activé). Le chargement et le fluage primaire correspondent à la création et à 
la propagation des dislocations. Il y a une nette tendance à la formation des cellules de 
dislocations lors du fluage primaire. La densité de dislocations mobiles décroît au cours de ce 
stade, réduisant la vitesse de fluage. L'établissement du fluage secondaire, ou statioimaire, 
correspond toujours à la présence d'une sous-structure de dislocations bien formée (Figure 
1.14). La taille des sous-grains n'est alors ni fonction du temps, ni de la déformation. Elle 
dépend uniquement de la contrainte appliquée: La taille des sous-grains est inversement 
proportionnelle à la contrainte o et n'évolue pas pendant le fluage secondaire (Saint-Antonin, 
1999). 
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Figure 1.14 Schéma  d'une  structure  cellulaire.(Tiré  de  Saint-Antonin, 1999) 
A plus basse température, les mécanismes de fluage sont décrits comme une déformation 
plastique, liée à des mécanismes de déplacement de dislocations. Lors du chargement et du 
fluage primaire, il y a surtout création et propagation des dislocations. En général, ces 
dislocations ne forment pas de structures cellulaires particulières, elles sont enchevêtrées. On 
observe les structures formées par glissement des dislocations: bandes de déformation et 
lignes de glissement plus ou moins espacées suivant la contrainte appliquée et le temps de 
fluage. Lors du fluage secondaire, les dislocations s'assemblent pour former tme stmcture 
cellulaire plus ou moins nette : cela correspond à une polygonisation du glissement. Les murs 
des cellules sont constitués de dislocations enchevêtrées (figure 1.14). Ces cellules sont 
d'autant moins formées que la température est basse. Elles présentent bien souvent tm 
allongement suivant le type de glissement activé. La densité de dislocations reste stable au 
cours de ce stade. La sous-stmcture se forme et se détmit constamment : il y a équilibre entre 
les processus de formation et d'annihilation des dislocations. En revanche, la désorientation 
entre les sous-grains augmente avec le temps. Tout se passe comme si le processus de 
formation et d'armihilation des dislocations concourait uniquement à l'accroissement de la 
désorientation des sous-grains entre eux (Saint-Antonin, 1999). 
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1.2.4 Comportemen t mécaniqu e de s alliage s d e titan e e n fluag e à  températur e 
ambiante 
Les alliages de titane utilisés dans la fabrication de certaines pièces critiques des turbines à 
gaz constituent un souci majeur pour de nombreux industriels à cause de leur sensibilité à au 
fluage à froid. Le facteur central de la sensibilité de ces d'alliages 
est leur étrange acctimulation des déformations avec le temps (figure 1.15). Ce processus se 
produira aisément dans les alliages de titane {a  + P) et ( a ) (François, 2004), (Evans, 
2004). 
"T 1  1 
« / p processe d T1-6AI- W 
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a-=900 MNm- 2 
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Figure 1.15 Courbe defiuage a température ambiante de l'alliage 
Ti -6AL 4V. (Tiré de Evans, 2004.  p 548) 
L'accumulation de la déformation se produit pour des contraintes bien au-dessous de la 
limite d'élasticité accompagnée d'une accumulation significative de la confrainte (Tomoyasu 
et al, 2004). La figure 1.16 montre des essais de traction pour trois sortes d'alliage, il s'agit 
des alliages (a-Ti), les alliages (a+p)-Ti et les alliages (P-Ti) dont les compositions 




(P-Ti) Ti-15V-3 Al-3Cr-3Sn-0.25P-0.05N-0.05C-0.13O-0.1H 
L'alliage (P-Ti) montre une contrainte d'écoulement presque constante sans durcissement. 
Par ailleurs les alliages de type quasi a (a-Ti) montrent une grande accumulation de la 
déformation pour des contraintes très faibles. Cet état de déformation se manifeste beaucoup 
plus lors du fluage primaire (figure 1.17). 
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Figure 1.16 Courbe contrainte-déformation des différents type d'alliage de titane. (Tiré 
de Tomoyasu et al, 2004,  p 720) 
Le glissement cristallographique effectif se manifeste aisément sur les plans prismatiques et 
basales. Les dislocations isolées sont rarement observées, mais plutôt les groupes de 
dislocations qui sont responsables de la déformation (Neeraj et al, 2000). Après une très 
courte période de fluage, des traces de glissement sont observées sur certains grains 
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Figure 1.17 Courbe defiuage pour un alliage quasi a. 
(Tiré de Tomoyasu et  al, 2004,  p 721) 
Après ime période de fluage plus importante les rangées de dislocations entrent en interaction 
avec les joints de grains. A ce sujet, trois importants phénomènes ont été notés : 
> Il y a eu intensification des traces de glissement déjà existantes; 
> Observation des nouveaux glissements dans les grains déjà activés; 
> Initiation des nouveaux glissements dans les grains adjacents dans lesquels les 
glissements n'étaient pas apparents auparavant. 
Le premier phénomène est très intéressant du point de vue métallurgique car il indique que 
même lorsque les joints de grains fournissent de très fortes barrières, le glissement peut 
continuer localement. Cette augmentation de la densité de dislocations est probablement due 
à l'addition des rangées de dislocations à celles déjà existantes. 
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1.2.5 Effe t d e la microstructure sur la réponse en fluage 
La dépendance de cette plasticité à l'égard du temps, suite au phénomène de glissement dans 
la phase hexagonale a, est sensible à l'état microstructural du matériau. En effet suite à une 
étude réalisée par (Brandes et al, 2007) il a été constaté que la réponse en déformation varie 
d'tme microstructure à une autre (Figure 1.18). 
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Figure 1.1 8 Courbe de déformation en fluage du Ti 6242 à 293°K et à une contrainte de 
950 MPa. (Tiré  de Brandes et  al 2007) 
Dans cette étude, cinq microstmctures obtenues d'un même alliage de Ti-6242 ont été 
étudiées. Dans le but d'avoir des microstmctures avec différentes textures, quatre 
microstmctures ont subi des traitements thermomécaniques bien spécifiques. La 
microstmcture 1 sans traitement, microstmcture 2 (traitement de recuit), microstmcture 3 
(chauffage puis un refroidissement), microstructure 4 (chauffage-refroidissement suivie d'un 
recuit) et microstmcture 5 (trempe). Ces résultats mettent en évidence un phénomène très 
important à savoir qu'un matériau ayant des microstmcttu-es avec différentes texttires 
peuvent doimer des réponses différentes en fluage. 
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1.3 L a fatigu e 
Un grand nombre d'accidents catastrophiques dans le domaine de l'aviation et de l'aérospatial 
a pour origine la fissuration et la rupture de pièces mécaniques. L'une des principales causes 
d'amorçage de fissuration est la fatigue des matériaux et des stmctures. Celle-ci peut survenir 
stir toute stmcture soumise à des chargements variables. Ainsi, les avions, subissent des 
cycles atterrissage-décollage, des turbulences, des fluctuations d'efforts dus au vent. Et si 
l'amplitude et le nombre de sollicitations périodiques sont suffisants, il en résulte une 
fissuration progressive puis tme mpture par fatigue. 
1.3.1 Essais de fatigue 
Le comportement en fatigue des matériaux est déterminé lors d'essais cycliques qui diffèrent 
les uns des autres par le type de sollicitation choisi (traction, flexion, compression, torsion, 
voire combinaison de plusieurs types) et la façon de soumettre les sollicitations aux 
éprouvettes (signal carré, sinusoïdal, triangulaire). Lorsque le type de sollicitation et la forme 
du signal sont choisis, les notions de rapport des contraintes R  (Eq. I.l) et de contrainte 
moyeime ( a„„y ) sont introduites afin de différencier les différents essais. 
R = ^^ (1.1) 
max 
Ainsi, lorsque nous parlons de rapport des contraintes, nous entendons le rapport entre la 
contrainte minimale appliquée {a^^^ ) et la contrainte maximale appliquée {<y^^  ) . 
La terminologie propre aux essais de fatigue peut se résumer par trois principaux types de 













Figure 1.19 Différents cas de sollicitation par fatigue 
> Sollicitations altemées: R--\, cr^^^  = 0 . Sollicitations qui évoluent alternativement et 
symétriquement dans le domaine de traction et dans le domaine de compression. 
cr 
> Sollicitations répétées: R  = 0, a^^^  = -^^âï. QX  Q-^^^  -  Q . Sollicitations qui évoluent dans 
le domaine de la traction ou dans le domaine de la compression, mais pour lesquelles tme 
des contraintes maximale ou minimale est nulle. 
> Sollicitations ondulées: R^O,  R^l  et CJ^^^  = ^"""  ^ "^^'"'" 
moy 
. Sollicitations qui évoluent 
soit entièrement dans le domaine de traction ou de compression, soit simultanément dans 
les deux domaines, mais de façon dissymétrique. 
Le cas de l'essai combiné de fatigue-fluage, peut être classé dans le type sollicitations 
répétées (Figure 1.20) mais avec tm temps d'arrêt entre la période de chargement et de 
décharge durant lequel le fluage se manifeste. 
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Figure 1.20 Sollicitation répétée (fatigue-fluage). 
1.3.2 Estimatio n de la fatigue 
Les essais de fatigue se traduisent habituellement par la réalisation d'une courbe d'endurance 
dite courbe de Wohler (Figure 1.21) (Rabbe et al, 1990), qui associe à chaque valeur de 
contrainte maximale appliquée au cours de l'essai le nombre de cycle à mpture cr^ = f{N) 
> La zone de fatigue oligocyclique, sous forte contrainte, la mpture survient après tm très 
petit nombre de cycles et est précédée d'une déformation plastique notable. 
> La zone de fatigue (ou endurance limitée), où la mpture est atteinte après un nombre de 
cycles qui croît quand la contrainte décroît. 
> La zone d'endurance illimitée (ou zone de sécurité), sous faible contrainte, pour laquelle 
la mpture ne se produit pas avant 10 cycles et reste supérieure à la durée de vie 
envisagée pour la pièce. 
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Figure 1.21 Courbe de Wôhler. (Tiré  de Rabbe et al, 1999) 
1.3.3 Mécanism e de rupture en fatigue 
Différents mécanismes de rupture des pièces sont envisageables et dont les plus importantes 
sont les mpttwes bmtales qui surviennent au cours du chargement ou en fin de dtu-ée de vie 
lorsque les fissures à croissance lente atteignent une valeur critique. Parmi ces mécanismes il 
y a les mptures par clivage, mptures a faciès ductile, les mptures intergranulaires et 
transgranulaires. Dans le cas des alliages de titane le mécanisme le plus répandu est la 
mpture par clivage. En effet le clivage est un mode de mpture qui se propage le long des 
plans cristallographiques (les plans de clivage). Macroscopiquement, la casstu-e présente 
donc tm aspect brillant, à facettes correspondant à chaque grain du matériau ; c'est im aspect 
souvent appelé cristallin. À l'échelle microscopique, l'aspect est très lisse, les plans 
cristallographiques ne présentant que peu d'accidents: ce sont, en général, des marches 
correspondant au rattrapage, par déchimre, de légères désorientations du plan de clivage par 
rapport à l'orientation cristallographique idéale (François, 2005). La contrainte qu'il faut 
exercer localement pour amorcer un clivage est très élevée. L'apparition du clivage a lieu 
quand la contrainte est suffisante dans l'élément de voltime (grain ou le milieu envirormant). 
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1.4 Effe t d e l a fatigue-fluag e su r l e comportemen t mécaniqu e de s alliage s d e 
titane 
Les propriétés d'emploi des alliages de titane sont extrêmement dépendantes de la 
microstmcture à cause de la présence de fortes hétérogénéités au sein des pièces 
manufacturées. Ces hétérogénéités sont de deux natures : des hétérogénéités de répartition 
des orientations cristallographiques et la forte hétérogénéité des modules d'élasticité suivant 
l'orientation des cristaux. Parfois, il se trouve que des grains de type a ayant les mêmes 
orientations (même module d'Young) sont regroupés les uns à côté des autres pour former 
ainsi des macrozones (générant des hétérogénéités de distribution des orientations) comme le 
montre la figure 1.22. Leur présence dans le matériau sujet à des tests de fatigue à 
température ambiante (surtout avec maintien de la charge) montre un endommagement 
prématuré du matériau. En effet, ce maintien de la charge entre deux cycles induit du fluage. 
Ce type de chargement cyclique est identique à celui que subissent de nombreuses stmctures 
aéronautiques. 
!-60ffII(im; IPF_y..l;Slep-15 ar*. la'iiS.lK'l'rt 
Figure 1.2 2 Carte EBSD montrant les zones d'orientation cristallographique. Les grains 
avec les mêmes orientations cristallographiques (même module d'Young) 
vont se rassembler les un a coté des autres pour former les macrozones (gros 
grains) (Philippe bocher, non publier) 
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La sensibilité spécifique des structures aéronautiques au phénomène de maintien de la 
charge, a été identifiée la première fois en 1972 lors d'une mpture catastrophique de deux 
disques d'un ventilateur fait en alliage de titane des moteurs de Rolls-Royce RB211 ufilisé 
dans l'avion de Lockheed Tristar (Bach et al, 1997) (Bach et Evans, 2003). Les disques qui 
éprouvaient ce problème étaient faits par un alliage de titane quasi alpha (IMI 685) et opérant 
dans la zone tiède du moteur (température ambiante). Ces disques répondaient normalement 
à tous les critères exigés en fatigue. 
Cette mpttu*e prématurée et inexpliquée était le signe que des facteurs encore non identifiés 
influencent le comportement en fatigue des alliages de titane. La caractérisation de la 
résistance à la fatigue par un test traditiormel, impliquant une suite de charge et de décharge, 
s'est avérée insuffisante. Les sollicitations des pièces sont beaucoup plus complexes et 
correspondent d'avantage à des suites de charge, de maintien de la charge, de même que des 
montées et descentes en température (Figure. 1.23a). En effet, certains alliages présentent une 
différence de comportement lors d'essais de fatigue "classique" et lors d'essais de fatigue 
réalisés en maintenant la charge, dits "dwell fatigue", (Figure 1.23b). 
Ce comportement atypique, appelé sensibilité au "cold dwell", est caractérisé par une 
diminution globale du nombre de cycles à mpture. On a alors mis en évidence tm rapport, 
appelé «débit», entre le temps de vie de l'alliage pour une sollicitation en fatigue avec ou 
sans «maintien de la charge» (Figure 1.24). Il s'est révélé que le débit pouvait atteindre des 
valeurs proches de 25 pour le cas par exemple de l'IMI 834, ce qui peut être critique lorsqu'il 
s'agit de déterminer la durée de vie d'une pièce. 
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Figure 1.23 a)  Charge subie par un moteur d'avion au cours d'un vol,  b) cycle Dwell 
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Figure 1.24 Définition  du débit : a): essai de fatigue classique, 
b): Essai de fatigue avec  maintien. 
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Les Figures 1.25, 1.26 et 1.27 montrent des essais de fatigue cyclique et de fatigue avec 
maintien de la charge (fatigue-fluage) pour trois types d'alliages de titane, à savoir le type 
a +  p (Ti6AL4V) et les types quasi alpha (IMI 685 et IMI834) (Bach et al, 1997) (Bâche, 
2003). Pour les trois types de matériaux les résultats indiquent clairement la diminution du 
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Figure 1.2 5 Réponse en fatigue (cyclique) et en « Dwell » fatigue (fatigue-fluage) 
cas du Ti6Al4V. (Tiré de Bach et  al 1997,p  85) 
Dans le cas de l'IMI 834, la Figure 1. 27 indique clairement la différence de comportement 
entre les deux produits semi-finis (disque et la barre): Le matériau en disque présente une 
durée de vie amoindrie d'un facteur 10 pour une contrainte de 850MPa. 
La diminution du nombre de cycles à mpture avec maintien de la charge fut d'abord attribuée 
à des hétérogénéités de microstructure. En effet, les deux spécimens présentent des 





a. 85 0 
'—' 
1 80 0 
ta 
^ 






•x " \ . 
• - v _  •-- -
"*-. -V • v . 





T ^  . 
V &'-  ^ 
.^ i i lgrê d 
S0li4 
aligned 
10000 2000 0 
Cycles to failure 
• Ryrtj c Tea i^np 
f dwell  tension itubular) 
B Owe K te<ni<tïn iiohti) 
^-^ 
V 
50000 10000 O 
Figure 1.26 Réponse  en fatigue (cyclique)  et en « Dwell » fatigue (fatigue-fluage) 
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Figure 1.27 Réponse  en fatigue (cyclique)  et en « Dwell » fatigue (fatigue-fluage)  d'un 
disque et d'une barre  forgée de  l'IMI 834.  (Tiré de Bach, 2003, 1081) 
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Les grains ap  sont relativement équiaxes et finement distribués dans le matériau en barre 
alors qu'ils sont plutôt allongés et agglomérés dans certaines régions des disques. Les faciès 
de mpture se caractérisent par la présence de facettes de clivage perpendiculaires à la 
contrainte appliquée. Ces facettes apparaissent à la fois dans les grains or^et dans les 
colonies a^  mais présentent des morphologies différentes dans chacun des produits (Bâche, 
2003). Dans les barres, les facettes sont de petite taille, relativement équiaxes et assez 
dispersées sur tout le faciès de mpture (figure. 1.28), alors que pour les disques, elles sont de 
plus grande taille, allongées et plutôt agglomérées (figure. 1.29). 
Figure 1.28 Observation des faciès de rupture dans la barre de l'IMI 834. 
(Tiré de Bach et al, 1997, p 86) 
Bach et al, (1997) ont montré par une analyse individuelle des facettes de clivage en EBSD 
que le plan de clivage correspondait principalement au plan basai (plan 0001) (figure. 1.30). 
Ce rôle prépondérant du plan basai dans les mécanismes d'endommagement a, par ailleurs, 
été confirmé pour un alliage de Ti-6A1-4V (Bach et al, 2003). La sensibilité au "cold dwell" 
semble donc être causée par la présence de grains présentant une texture locale marquée et/ou 
des grains ap  plutôt allongés. 
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Figure 1.29 Observation  des faciès de rupture dans le disque de l'IMI834. 
(Tiré de Bach et al. 1997, p 87) 
Figure 1.30 Projection  de l'orientation des grains clivés sous forme défigure  de  pôles 
inverse cas IMI 834.  (Tiré de Bach et al, 1997, p 87) 
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1.4.1 Rôl e du temps de Dwell et de la texture sur le comportement mécaniqu e 
des alliages de titane 
II est quasi certain que la durée de vie des alliages de titane se trouve donc réduite suite au 
phénomène de Dwell, cependant la mpture prématurée n'est pas seulement liée au temps de 
Dwell mais aussi à l'effet hétérogène de la microstructure et sa texture. En effet, dans une 
étude menée par Ghosh, (2002) sur trois alliages de titanes forgés a / / ? , il a été observé un 
minimum de débit en dwell (facteur de 2) sous une contrainte de 120 Ksi et un temps de 
Dwell de 1 minute. Cependant pour une contrainte de 126 Ksi et un temps de dwell de 2 
minutes, tm débit de facteur 10 a été observé comme le montre le tableau 1.2. 
Tableau 1. 2 
Sommaire des conditions de test (rapport des contraintes maximales e t minimales R, le 
temps de Dwell et la contrainte maximale) en Fatigue et en Dwell fatigue, pour trois 
types d'alliage de titane forgés a I p . 




























































Les auteurs affirment qu'une large période de Dwell et une légère augmentation de la 
contrainte ne causent pas à elles seules une grande différence du débit, mais c'est la texttire 
locale à l'endroit et près du site d'initiation des fissures qui peut être sensible au dwell 
fafigue. De plus, il a été constaté que l'accumulation de la déformation plastique est la même 
avec ou sans Dwell quand le débit est minimal (facteur de 2). Par contre elle est importante 
quand le débit est grand. Ainsi la sensibilité des alliages de titane au Dwell fatigue (fatigue-
fluage) semble donc liée au temps de Dwell, à la morphologie des grains ap et également à la 
texttire du matériau. 
1.4.2 Mécanism e d'endommagement e n fatigue des alliages de titane 
1.4.2.1 Système s de glissement 
L'analyse des systèmes de glissement activés en fatigue a démontré l'existence des 
glissements prismatique et basai (Bridier, 2006) (sinha et al, 2006). Le plan de glissement 
pyramidal de première espèce est très rarement observé. Cependant le glissement prismatique 
se trouve majoritairement actif par rapport au glissement basai ce qui montre une plus grande 
facilité de glissement pour le glissement prismatique. Bridier, (2006) a montré (figure 1.31) 
que la nature du glissement actif est intimement liée au facteur de Schmid donc à 
l'orientation cristallographique locale par rapport à l'axe de sollicitation. 
Dans le domaine d'orientation du facteur de Schmid prismatique et basai proche, la 
compétition entre ces deux types de système pourrait induire une moindre activation du 
glissement et donc une meilleure résistance à l'amorçage des fissures en fatigue. Cependant 
les grains ayant des angles proches de 55° (angle entre l'axe des sollicitations et le plan basai) 
montrent une facilité au glissement (Bieler et Semiafin, 2002). Ceci implique que ces grains 
sont susceptibles de subir une importante déformation ((figure 1.32) : les grains avec un 
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Figure 1.31 Identification  des  systèmes de  glissement activés  sur des  nodules a^  a) 
image de  la microstructure avant  l'essai  de  traction, b)  Identification des 
bandes de  glissement et  valeur du  facteur de  Schmid pi  calculé :  systèmes 
prismatiques (10-10)  [1-210] ; systèmes basais  (0001)  [1-210]. 
(Tiré de Bridier, 2006,  p 114) 
0 1 5 3 0 4 5 6 0 7 5 9 0 
c-axis tilt from compression axis 
Figure 1.32 Comparaissant  de  la globularisation des  grains alpha  avec  le facteur Taylor 
selon l'inclinaison  de  l'axe cpar  rapport  à  l'axe vertical  de compression. 
(Tiré de Bieler et  Semiatin, 2002) 
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1.4.2.2 Mécanisme d'amorçage des fissures 
L'analyse des mécanismes d'amorçage des fissures en fatigue a montré que les fissures 
s'amorcent le long des bandes de glissement au sein des nodules«^ . Les plans d'amorçage 
de fissure ont été identifiés comme étant de types prismatique et basai (Chan et al, 1991) 
(Wojcik et al 1988) (Eylon et Hall, 1977). Dans une étude menée sur un alliage a  +  P (Ti 
6AI4V), les analyses des fissures à la surface des échantillons ont montré des différences 
entre ces deux types de fissures. Bridier (2006) a montré que les fissures prismatiques étaient 
limitées atix nodules Up  tandis que les fissures basales étaient propagées dans la 
microstmcture environnante. L'amorçage des fissures secondaires (non fatales) sont 
localisées sur les nodules ayant des modules d'Young allant de 115 GPa à 135 GPa (figure 
1.33a et 1.33b) alors que les fissures fatales sont de type basales et sont localisées sur les 
nodules ayant des modules d'Young allant de 125 GPa à 140 GPa. D'autres observations ont 
été rapportées par (Sinha et al, 2006) pour le cas d'un alliage quasi a  (Ti 6242). Les détails 
des faciès de mpture observés par EBSD (figure 1.34) montrent la zone d'initiation (A) 
voisine d'tme autre région (I) dont les caractéristiques sont proches de la zone d'initiations 
(identifiées par les mêmes couleurs). Les plans basales de ces régions ne sont pas alignés 
mais plutôt inclinés approximativement de 85°. Ce désalignement des deux régions 
adjacentes induit un accroissement de contrainte aux fi-ontières qui peut aider à l'apparition 
de fissures. Récemment Kirane et Ghosh (2008) ont montré dans tme étude faite sur l'alliage 
quasi a  (Ti 6242), qu'un grain dur entouré d'une large fraction volumique de grains mous 
atteint de fortes contraintes de cisaillement suggérant la possibilité d'apparition de fissure au 
niveau de ce grain. Le site d'initiation est ainsi idenfifié comme coïncidant avec le plan basai. 
Cette forme d'amorçage de fissure est l'amorçage par «pseudo-clivage». Selon Bach et 
Evans,(2001), l'amorçage d'une fissure par clivage au sein d'un plan basai est dû à tme faible 
capacité de glissement de la phase a  sur ce plan. Cela est dû au fait que l'acfivité de 
glissement dans les grains voisins bien orientés peut contribuer à augmenter le niveau de 
contrainte globale des grains défavorablement orientés pour le glissement. Ceci introduit tme 
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composante de contrainte normale de traction dans les grains qui, ajoutée à la contrainte 
normale macroscopique appliquée, peut être à l'origine du clivage sur le plan basai. 
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Figure 1.33 a ) Distributions des pôles des nodules présentant des sites d'amorçage de 
fissures secondaire et fatales basai sur les triangles standard par rapport à 
la direction de sollicitation; b) Triangle standard [0001] cartographie en 
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Figure 1.3 4 Image montrant l'orientation des grains au plan basai calculé selon le 
facteur de Schmid; Exemple : quand le facteur de Schmid du glissement 
basai s'étend de 0 à 0.1 la couleur est bleue quand il s'étend de 0.1 à 0.2 la 
couleur est verte...etc..(Tiré de  Sinha et  al,2006, 1514) 
1.4.2.3 Évolutio n de la contrainte au cours de la durée de vie en fatigue 
Durant les essais de fatigue des alliages de titane, un phénomène d'adoucissement a été 
largement décrit par plusieurs auteurs sur les alliages a +  p et  les alliages quasi a. En effet 
on a constaté un adoucissement très prononcé au cours de la durée de vie aux plus forts 
niveaux de déformation et un adoucissement très faible dans les premiers cycles pour les 
faibles niveaux de déformation (Bridier, 2006). Cet adoucissement est généralement expliqué 
par la capacité de la phase a à accommoder progressivement la plasticité (Singh et Singh. 
2002). La figure 1.35 montre un exemple d'évolution de la contrainte moyerme pour 
différents niveaux de déformation à température ambiante pour le cas de l'IMI 834 (le 
matériau a subis un recuit dans le domaine de phase {a  +  P) à  1293 K pendant 2h, puis un 
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Figure 1.3 5 Evolution de la contrainte cyclique moyenne en fonction du nombre de 
cycle pour un alliage IMI 834 à température ambiante. 
(Tiré de Singh et  al 2002,  p 328) 
En effet les alliages de titane ont un certain effet mémoire dû à leur faible aptitude au 
glissement dévié (multiplication des dislocations basales) (Steele et McEvily, 1976). Ainsi 
les stmctures de dislocations formées et le comportement sous certaines conditions de 
sollicitations cycliques sont dépendants du chemin de chargement. Lors des essais de fatigue 
olygocyclique sur un alliage quasi a (Ti 6242), un processus d'adoucissement a été observé 
quelque soit le niveau de température (Beranger et al, 1992). A température ambiante 
l'adoucissement a été relié à la localisation du glissement au sein de la phase or. Mahajan et 
Margoline, (1982) ont également observé un adoucissement à 20°C dans le cas du Ti 6242. 
Ce phénomène d'adoucissement a été notamment expliqué par le réarrangement des sous 
stmcttu-es de dislocations pré-existantes (contraintes internes). 
Cependant et contrairement à l'adoucissement qui se manifeste à tous les niveaux de 
température, le durcissement stmctural n'apparaît qu'à la température ambiante. Le 
phénomène de durcissement cyclique est plutôt observé à haute température entre 350°C et 
400T (Singh et Singh, 2002). 
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1.5 Conclusion 
Dans cette revue de littérature nous avons présenté quelques notions sur les caractéristiques 
mécaniques du titane et ses alliages. Les types d'alliage de titane les plus utilisés ont été aussi 
présentés. Par ailleurs, les étapes du traitement thermomécanique ont été développées. 
Certains phénomènes de grande importance ont été décrits tel que le fluage et son mécanisme 
engendrant des déformations caractéristiques et la fatigue et ses effets sur la fissuration et la 
mpture. Enfin, les travaux de recherche faits par différents auteurs sur l'effet de la fatigue-
fluage sur les comportements mécaniques des alliages de titane ont été mis en évidence ainsi 
que les mécanismes d'endommagement. La dernière partie de ce chapitre a montré la 
problématique des alliages de titane qui représente le point culminant de notre axe de 
recherche. En effet différents phénomènes métallurgiques ont été observés lors de la fatigue-
fluage et qui sont particulièrement problématiques dans des domaines comme l'aérospatial 
où certaines pièces critiques de moteur d'avion foncfionnent dans un environnement 
extrêmement complexe en terme de contraintes, températures et modes de chargement. Les 
observations rapportées par les différents auteurs portent essentiellement sur les modes de 
mpture et les endroits possibles d'apparition des sites d'amorçage des fissures dans les 
alliages de titane. Aucune étude par contre n'est venue doimer des informations précises sur 
le comportement mécanique local qui est nécessaire pour mieux comprendre et pouvoir 
prédire le comportement en service de ces alliages. En effet, afin d'affiner la fabrication et 
d'optimiser les microstmctures de ces alliages, il est nécessaire de calculer les propriétés 
mécaniques locales du matériau en vue d'une meilleure analyse de l'effet de texture sur le 
comportement mécanique global de ces matériaux hétérogènes. Le développement d'im 
modèle numérique basé sur les automates cellulaires est un outil, qui nous permettra de 
simuler le comportement mécanique à l'échelle microscopique-mésoscopique et ainsi 
calculer les propriétés mécaniques locales des matériaux présentant des hétérogénéités 
d'orientation dans des pièces fabriquées locale vue que les modèles déjà existants ne le font 
pas. 
CHAPITRE 2 
MODELE DE SIMULATION NUMERIQU E 
Introduction 
Dans ce chapitre, on présente une revue de la littérature sur le s principaux modèles d e 
simulation numérique utilisés fréquemment dans le domaine du comportement mécanique 
des matériaux. Notre attention s'articule plus particulièrement sur les modèles de type 
automates cellulaires dont tme étude plus détaillée sera présentée. Enfin, on expliquera le 
choix de ces modèles ainsi que le but visé par leur utilisation. 
2.1 Matériau x e t technique de simulation 
La prévision physique quantitative des propriétés mécaniques associées aux microstmctures 
exige de plus en plus l'emploi de la modélisation et de la simulation numérique. Ceci 
s'applique en particulier quand des expressions analytiques ne peuvent pas être formulées, et 
quand le problème étudié n'est pas facilement accessible aux expériences. En outre, en ce qui 
conceme des aspects de technologie pratique, l'utilisation des approches numériques réduit le 
nombre énorme d'expériences. L'amélioration continuelle des performances des calculateurs, 
mais aussi la disponibilité de nouveaux codes et techniques de calculs permettent de 
déterminer les propriétés d'une large gamme de matériaux avec une précision suffisante pour 
être confi-ontée à l'expérience. Les configurations et mécanismes étudiés sont également de 
plus en plus éloignés de systèmes idéalisés, et permettent désormais d'aborder des matériaux 
complexes comportant des défauts de stmcture nombreux et variés (défauts ponctuels e t 
linéaires, précipités, joints de grains, interfaces, surfaces,...). Dans de nombreux cas, les 
simulations complètent avantageusement les expériences, par exemple en permettant 
l'identification des défauts importants ou bien par la détermination de quantités et propriétés 
inaccessibles expérimentalement. 
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Dans ce qui suit, on présentera les modèles les plus répandus dans le domaine des matériaux 
et qui correspondent au type d'application développé dans notre thème de recherche à savoir 
la modélisation en fluage et en fatigue-fluage des propriétés mécaniques des matériaux, 
particulièrement les alliages de titane aéronautiques. 
2.1.1 Modèle s de type Monte-Carl o 
Les méthodes basées stir les modèles de Monte-Carlo sont considérées comme l'une des plus 
anciennes méthodes largement utilisées par les chercheurs pour la caractérisation des 
matériaux et les mesures intrinsèques à l'échelle microscopique. La méthode de Monte Carlo 
se divise en trois étapes. Dans la première étape le problème physique à étudier est traduit en 
tm modèle analogue probabiliste ou statistique. Le processus probabiliste de l'évolution 
spatiale et/ou temporelle d'un système n'est pas décrit sans équivoque par un ensemble 
d'équation transformant un état en un autre mais déterminée par un processus aléatoire ou 
quasi-aléatoire. Dans ces conditions, l'état du système peut être seulement prédit avec une 
certaine probabilité. Dans la deuxième étape, le modèle probabiliste ou statistique est résolu 
numériquement d'une manière stochastique incluant un grand nombre d'opérateur logique et 
arithmétique. Dans la troisième étape l'ensemble des données obtenues sont analysées en 
utilisant tme méthode stafistique (Metropolis et Ulam, 1949). Une des méthodes ufilisant 
Monte-Carlo pour la prévision de la vie en fafigue est la méthode développée par Todinov 
(Raabe, 1998). L'approche est basée sur la détermination de la probabilité avec laquelle les 
défauts dans le matériau induisent des fissures de fatigue. Dans la première étape de son 
approche, il considère tous les défauts, qui servent comme les initiateurs des fissures de 
fatigue. Ils sont divisés en catégories, en fonction de leur type. Dans chaque catégorie, les 
défauts sont encore séparés en groupes en fonction de leur taille. Ainsi, les défauts dans les 
groupes constitués, sont caractérisés par la même probabilité d'amorcer une fissure de 
fatigue. Si les caractéristiques «type» et «taille» ne suffisent pas à distinguer les défauts dans 
les groupes ayant approximativement la même capacité d'ouverture de la fissure de fatigue, 
les défauts d'im type doimé et la taille peuvent encore être divisés, par exemple, en fonction 
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de leur forme. Dans la deuxième étape, il considère un certain nombre d'opérateurs logiques 
en supposant que tous les défauts forment (M-1) groupes (l'indice M est réservée à la 
matrice). Chaque groupe (i) se caractérise par une moyerme de la probabilité individuelle (pi) 
des défauts d'initier une fissure de fafigue. Outre le type et l'importance du défaut, (pi) peut 
aussi dépendre de la contrainte appliquée et de la contrainte moyerme des tests de fatigue. 
Chaque groupe de défauts (i) peut être associé à une valeur moyerme de la vie en fatigue (Li). 
L'identification de ces opérateurs se fait à l'aide des équations mathématiques développées à 
cette fin. L'inconvénient principal qu'on peut rencontrer dans le modèle de Monte-carlo 
provient du nombre aléatoire qu'on doit générer ainsi que de la procédure statistique. Les 
nombres aléatoires qui sont produits par les calculateurs numériques ne sont pas 
nécessairement aléatoires et peuvent montrer im comportement périodique. Il est donc utile 
de vérifier la périodicité de telles séquences avant de les utiliser. 
2.1.2 Modèle s de type auto-cohérent 
Le modèle Auto cohérent a été développé par (Hill, 1965) (Hill, 1967) dans le but d'étudier 
le comportement mécanique des matériaux. C'est un modèle qui prend en compte 
l'hétérogénéité des contraintes et déformations pour le cas des solides linéaires élastiques. 
Ses travaux ont été prolongés pour étudier des matériaux incompressibles linéairement 
visqueux. Les modèles auto cohérent existants sont de deux types : les modèles auto cohérent 
à deux phases et les modèles auto cohérent à trois phases. 
Modèles auto-cohérent à  deux phases : 
Les matériaux décrits par cette approche sont des mélanges dans lesquels aucune des phases 
ne joue le rôle de matrice, ce qui suppose que les fractions volumiques sont du même ordre 
de grandeur. Le principe de ce modèle consiste à considérer chaque domaine homogène 
comme une inclusion dans une matrice homogène dont les propriétés sont celles du mélange, 
et donc inconnues a priori (Walpole, 1969). Les relafions de localisation d'Eshelby (chapitre 
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3) permettent d'exprimer les vitesses de déformation dans chacune des phases en fonction des 
constantes caractérisant le comportement global du mélange. 
Modèle auto cohérent à  trois phases : 
Ce modèle à été proposé par Mackenzie, (1950) pour traiter le cas de matériaux biphasés 
dans lesquels l'une des phases joue le rôle de matrice, sans toutefois être limité aux faibles 
concentrations de la phase "inclusiormaire". Les domaines homogènes de celle-ci sont 
supposés être des sphères, elles-mêmes entourées d'une coquille sphérique de phase 
"matrice", le rapport des volumes correspondant à la proportion des phases dans le mélange. 
Les sphères composites ainsi constituées sont considérées comme des inclusions plongées 
dans tm milieu homogène, dont les propriétés sont celles du mélange, soumis à une 
sollicitation uniforme à l'infini. Dans ces conditions, les calculs de localisation sont 
généralement complexes, car on ne se situe plus dans les conditions de la mécanique de 
l'inclusion d'Eshelby et les déformations (ou vitesses de déformation) ne sont pas homogènes 
dans les deux parties de l'inclusion composite. Dans le cas d'un mélange de deux milieux 
élastiques linéaires, les calculs sont cependant analytiques (Christensen et Lo, 1979). Le 
comportement du mélange est alors obtenu en identifiant la déformation (ou vitesse de 
déformation) ou la contrainte moyenne dans la sphère composite à la grandeur 
correspondante macroscopique. Cette approche a été utilisée notamment pour traiter le cas de 
matériaux contenant des cavités sphériques. Toutefois, sa mise en oeuvre suppose des calculs 
analytiques ou numériques relativement lourds. Notons ici que le terme "à  deux  phase" 
conceme l'hypothèse de localisation et non le nombre de phase en présence dans le matériau 
hétérogène. Dans un alliage multiple, chaque phase peut être considérée comme étant une 
phase plongée dans une matrice homogène et cohérente. 
Molinari et al, (1987) ont formulé une théorie des polycristaux viscoplastiques à forte 
défonnation, limitée aux conditions de charge car ils négligent entièrement le domaine 
élastique. Le comportement du monocristal est basé sur le glissement cristallographique, dont 
la vitesse de glissement est une fonction non linéaire de la contrainte de cisaillement. La 
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limite obtenue lorsque la sensibilité à la vitesse tend vers zéro, constitue la plasticité 
indépendante du temps. Ils obtiennent le comportement du polycristal à partir de la relation 
de base du monocristal en résolvant les équations intégrales issues des équations du champ. 
Ces auteurs ont développé une approche auto-cohérente où ils assimilent chaque grain à tme 
inclusion ellipsoïdale unique dans un milieu homogène équivalent. Ils déduisent une formule 
d'interaction et ils calculent les vitesses de déformation locales en résolvant im système 
d'équations non linéaires. 
Dans le même ordre d'idée, Molinari et Toth (1994) ont utilisé une autre approche pour 
étudier le comportement mécanique en viscoplasticité. Cette approche est basée sur le 
modèle auto cohérent et de résultats par éléments finis. Dans ce travail, tm paramètre scalaire 
d'interaction est présenté en accordant les prévisions du modèle auto cohérent avec les 
résultats d'éléments finis. Le nouveau modèle est appliqué pour la simulation des grandes 
contraintes développées dans des textures en torsion. 
2.1.3 Modèle s de type éléments finis 
Les méthodes mentiormées ci-dessus tiennent compte seulement des formes des phases, et 
parfois, qu'une phase soit incluse dans l'autre ou pas. Aucune prévision ne peut être faite au 
sujet de l'influence de la distribution de phase ou de l'évolution des paramètres mécaniques 
locaux. De tels résultats peuvent en principe être obtenus à partir des calculs par éléments 
finis, c'est le cas par exemple de l'étude faite par Durand et Montpreville, (1990) sur le 
comportement mécanique des matériaux biphasés ou celle réalisée par Ghosh, (2002) potu* 
étudier le comportement mécanique des alliages de titane en fluage et en Dwell fatigue. 
Ghosh, (2002) présente un modèle basé sur les éléments finis appelé "Voronoï cell FEM", 
noté VCFEM pour l'analyse précise et efficace des agrégats poly cristallins. Une 
caractéristique spécifique du VCFEM est qu'il est capable de représenter avec précision les 
détails morphologiques de la microstmcttjre. Chaque élément de VCFEM est identifié avec 
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un seul cristal et le maillage des cellules de Voronoï comprend tout l'agrégat poly cristallin. II 
est en mesure d'intégrer la déformation élastoplastique inhomogène au niveau du grain et de 
faire tme représentation adaptative de la formation des bandes de micro-cisaillement et leur 
localisation. Ce modèle est prévu pour surmonter les limites des modèles d'éléments finis 
classiques du point de vue exactitude et efficacité. Le matériau utilisé est composé d'une 
seule phase alpha (Ti-6AL) hexagonale d'un matériau poly cristallin. Afin d'avoir les mêmes 
résultats que ceux obtenus expérimentalement, les paramètres du matériau ainsi que les 
paramètres des systèmes de glissement et d'orientation cristallographique ont été pris en 
considération. En effet une méthode d'affectation d'orientation a été utilisée dans le but de 
représenter fidèlement la texture du matériau. Le processus consiste à prendre le pôle des 
figures expérimentale par analyse de diffraction par rayons X puis transformer les pôles des 
figures représentées par les lignes de contour en points dans la région discrétisée du plan de 
projection et finalement déterminer les angles d'Euler a partir du pôle de la figure 
transformée. Ce processus donnera beaucoup d'angles Euler en fonction de la manière dont 
l'échantilloimage est réalisé. Cependant dans le modèle des éléments finis, ils ne peuvent pas 
prendre autant d'éléments. Afin de mettre une distribution d'orientation équivalente dans le 
modèle EF, l'espace des coordormées des angles d'Euler est discrétisé en n éléments 
cubiques d'orientation. La fraction des orientations, Vf, à l'intérieur de chaque cube est 
déterminée et représentée par l'orientation qui correspond à la zone centrale du cube. Ainsi ils 
obtiennent un facteur des probabilités d'orientation dont la somme (P) correspond au nombre 
total des angles d'Euler qui est légèrement plus grand que le nombre de grains dans le modèle 
FEM. Ils sélectionnent une série d'angles d'Euler (Q<P) pris aléatoirement dans la population 
(P) et sont affectés aux points intégrés des différents grains. Cette méthode contribue à 
maintenir la même fraction de l'orientation dans le modèle d'éléments finis que celui de 
l'expérience. 
D'après les auteurs, le modèle VCFEM nécessite une adaptation des critères pour la 
délimitation automatique des zones de localisation. Ces performances sont en effet des 
objectifs pour des travaux futurs formulés par ces autettrs. 
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2.1.4 Modèle s de type Automate cellulair e 
L'automate Cellulaire (AC) est défini comme étant un domaine qui est partifionné en 
éléments appelés cellules, par un ensemble d'états possibles pour ces cellules, d'un ensemble 
de règles de transifion des états et d'un mécanisme d'évolution temporelle gérant les 
transitions d'état des cellules. 
Utilisé précédemment dans les jeux mathématiques (Gardner, 1970), ils ont été également 
identifiés comme une altemative aux équations différentielles dans leur capacité à modéliser 
les systèmes physiques complexes, (Toffoli, 1984) et (Vichniac, 1984). 
Dans le domaine des matériaux, les AC ont été utilisés la première fois pour la modélisation 
de la recristallisation statique du métal travaillé à fi^oid. C'est ainsi que des auteurs comme 
Hesselbarth et Gôbel, (1991) ont pu adapter cette approche dans un contexte purement 
métallurgique pour étudier le phénomène de la recristallisation. En effet, ils ont démontré la 
puissance du modèle permettant de simuler le comportement et d'examiner sous l'influence 
des paramètres et des algorithmes différents, la cinétique de nucléation et de croissance des 
grains. Gandin et Rappaz, (1997) et Brown et Bmce, (1995) ont développé un algorithme 
basé sur le modèle des AC pour la simulation en 3D de la croissance des grains dendritiques. 
Ils ont étudié en particulier, les effets de l'orientation cristallographique, du gradient 
thermique, de la cinétique de croissance ou les changements morphologiques des dendrites. 
Goezt et Seetheraman, (1998) ont utilisé les automates cellulaires potir modéliser la 
recristallisation dynamique (DRX), qui avec la restauration dynamique (DR) forment deux 
processus avec lesquels les métaux et les alliages subissent une réduction de la densité de 
dislocations durant la déformation plastique à haute température. Avec le modèle des AC, ces 
auteurs ont montré qu'ils peuvent prédire les observations expérimentales de la (DRX) 
conmie les microstmctures de type collier ainsi que la cinétique de la (DRX). 
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D'autre part, Matic et Geltmacher,(2001) ont appliqué ce modèle pour simuler 
l'endonmiagement des structures et leur évolution. Des structures aux morphologies 
endommagées caractérisées par des microfissures, des micros-vides, des petites et grandes 
inclusions ont été simulées. Ces auteurs ont fait remarquer l'efficacité et la rapidité de ce 
modèle à simuler le comportement de ce type de morphologie. 
Jusqu'au 1994, les AC n'ont jamais été utilisés pour simuler le comportement d'un agrégat 
biphasé soumis à des efforts extérieurs. Les premiers travaux ont été entrepris par 
Montheillet et Gilormini, (1994 et 1996) pour prédire le comportement mécanique d'un 
agrégat de deux phases viscoplastiques linéaires en traction et en compression. Ces auteurs 
ont constaté d'une part la capacité de ce modèle à prendre en compte certains effets de 
texture topologique (distribution des domaines de phase) de l'agrégat et d'autre part de 
calculer l'évolution de la réponse globale du matériau (courbe contrainte-déformation). De 
plus, les distributions spatiales des grandetirs mécaniques locales (déformations, contraintes, 
paramètres d'endommagement, etc..) pouvaient être calculées. 
Les AC ont été utilisés par Montheillet et Briottet, (1997) pour prédire les hétérogénéités de 
déformation dans un agrégat de deux phases viscoplastiques en traction simple. Ils ont 
constaté que l'hétérogénéité des déformations est plus grande dans la phase dure que dans la 
phase molle et qu'elle augmente quand le coefficient de sensibilité à la vitesse m diminue. 
Un écrouissage d'origine morphologique a été mis en évidence reflétant la variation des 
vitesses de déformation dans les deux phases au cours de la déformation. Enfin, ces auteurs 
ont constaté que la présence de "clusters" de phase dure à pour effet de durcir le matériau et 
de diminuer l'hétérogénéité des déformations entre les deux phases. 
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2.2 Vu e historiqu e 
Les automates cellulaires ont été introduits par Von Neumann vers la fin des années 1940 
sous le nom "d'espaces cellulaires ". Ils permettaient d'idéaliser le processus de l'auto-
reproduction d'un système biologique (Montheillet, 1997). 
Au début des années cinquante, Ulman les a réintroduits et appliqués à une large variété de 
processus. Différents noms tel que " tessellation automata", "homogenious stmctures", 
"cellular structures", "tessellation stmctures", "herative array", étaient alors utilisés pour se 
référer aux différentes idéalisations mathématiques de systèmes physiques dans lequel 
l'espace et le temps sont discrets et les quantités physiques prerment une infinité de valeurs 
discrètes. Ces automates cellulaires ont tous en commun un treillis ou réseaux de sites 
discrets et identiques appelés "cellules" interconnectées et arrangées sous différents types, 
l'évolution de l'état des cellules dépendent de leurs voisins (Wolfram, 1984). Le choix du 
nombre de voisins est un paramètre important de l'automate cellulaire: il y a le type de 
réseaux hexagonaux où chaque cellule peut avoir six premiers voisins immédiats, celui 
unidimensionnel où la cellule a deux voisins et enfin le modèle carré dont chaque cellule a 
quatre premiers voisins (envirormement de Von Neumann) ou 8 premiers et seconds voisins 
(enviroimement de Moore) (Figure 2.1). En 3D on choisit par exemple 14 voisins avec le 
tetradecahedre. 
Au niveau microscopique, les cellules peuvent représenter des points dans un réseau cristallin 
avec des valeitrs données pour une certaine quantité observable (atome, cellule de 
dislocation, grain...). A un niveau plus macroscopique, chaque site dans un automate 
cellulaire peut représenter une région contenant beaucoup de stmctures élémentaires (avec 
une échelle de longuem- qui peut être dormée par la corrélation appropriée), et sa valeur peut 










Figure 2.1 représentation des différents types de voisinages; a) type de réseau 
hexagonal, b) environnement de Von Neumann, c) environnement de 
Moore. 
2.2.1 Princip e des automates cellulaire s 
D'une manière générale, le principe des AC consiste à: 
'r- Diviser l'espace en un réseau de cellules, qui constituera un maillage ID, 2D ou 3D; 
> Définir le voisinage d'une cellule (c'est-à-dire, quelles sont les cellules du voisinage qui 
auront une influence sur le comportement de la cellule considérée); 
> Définir une ou plusieurs variables d'état pour chaque cellule; 
> Définir les règles de transitions (entre l'état initial t  et  l'état suivant/-I-I ) pour une 
cellule coimaissant l'état de son voisinage. 
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2.2.2 Terminologi e utilisée pour les automates cellulaire s 
II est utile de préciser la définifion des principaux termes couramment utilisés dans l'étude 
des AC. 
Etat : c'est la valeur quantitative que peut prendre la cellule à un instant donné. 
Cellule : une cellule est une portion régulière d'espace, repérée par ces coordoimées (i,j) 
dans le cas bidimensionnel et (i,j,k) dans le cas tridimensionnel, divisant le domaine selon 
tme partition formant un réseau régulier. Chaque cellule possède à chaque instant t  un état 
qui représente une valeur qualitative. Dans les faits, la cellule est une représentation bijective 
de la réalité à décrire. Elle permet une description simplifiée de la réalité à partir du moment 
où cette réalité est découpée en éléments fondamentaux qui décrivent adéquatement le 
comportement du matériau : une cellule pourra être un agrégat, un grain, tme dislocation, tm 
site atomique, etc. suivant la réalité que l'on voudra décrire. 
Domaine : Le domaine de l'automate est constitué de l'espace formé par la réunion de 
l'ensemble de cellules. Il peut être représenté par un rectangle dans le cas où les cellules sont 
carrées mais il est plus complexe dans le cas d'hexagones à cause du non-alignement des 
cellules en lignes. 
Règle d e transition : On définit la règle comme étant un algorithme ou opération de calcul 
qui s'applique à chaque cellule pour déterminer son état suivant en fonction de son état 
courant (initial) et celui des cellules voisines. 
Dans letu" ensemble il y a deux principes pour pouvoir décider du nouvel état des cellules. 
Premier princip e : le nouvel état de cellules est décidé sur la base de l'état actuel (t) de 
l'ensemble des cellules et ce n'est qu'une fois que toutes les cellules sont recalculées, que le 
domaine est remis à jour et que toutes les cellules prennent leur nouvel état (t+1). 
Deuxième princip e : on peut décider de réactualiser l'état du domaine à chaque fois qu'ime 
cellule change d'état (Smith, 1994).Cette approche est utilisée potir simuler l'évolution de 
système dont on cherche à minimiser l'énergie totale. 
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2.2.3 Problèm e de voisinage 
Le voisinage d'une cellule étant défini comme l'ensemble des cellules qui auront une 
influence sur la cellule étudiée, il est souvent limité aux cellules adjacentes. Lorsque l'on 
crée un domaine, il existe des cellules du domaine qui sont privées de voisins, notamment 
lorsque la cellule cible se trouve à l'extrémité du domaine. Les cellules situées aux 
extrémités de la chaîne n'ont pas de voisinage. Une condition périodique peut être imposée 
aux extrémités. Cette condition veut que les cellules en question situées aux extrémités 





Figure 2.2 Structure d'un automate cellulaire : Conditions aux extrémités périodiques. 
2.2.4 Évolutio n de l'état des cellules 
Soit x',  l'état de la cellule i d'un AC linéaire à l'instant/, l'état suivant x'^'de cette cellule 
est donné par la fonction de transition suivante si l'on suppose que la cellule cible n'est 
influencée que par ses premiers voisins: 
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x';'- f[xU,x', ,xu,) (2.1 ) 
La fonction / définit la règle de AC. 
Dans le cas d'une configuration bidimensionnelle, l'état de la cellule x' au temps t  + l est 
dorme par la fonction de transition suivante : 
> dans un envirormement de Von Neumarm (figure 2.1b) 
•"•y ~ J  r ' - 1 J ' ^ij  ' -"•'+1,7 ' ^i,j+\  ' -"-1J-1 / V--2) 
> dans tm envirormement de Moor (figure 2.1c) 
^ij ~  J  \^i-\,J  ' •'^i,j  ' ^i+\j  ' ^i,j+\  ' - ^ ( j - l ' ^ / - l , y - l ' •^ i - l j+ l ' •''/+l,y-l ' •^/+l,y+l / (•^•-'J 
2.3 Applicatio n des automates cellulaires pour la simulation de la fatigue-fluag e 
Dans le présent travail de doctorat, le modèle des automates cellulaires a été adopté pour 
simuler le comportement mécanique des alliages de titane en fatigue-fluage (Dwell fatigue). 
En effet les alliages de titane sont des matériaux fortement hétérogènes. La forme, la taille, 
l'orientation et les relations spatiales entre les domaines homogènes constituent autant de 
sources d'hétérogénéité (Montheillet, 2005). La détermination du comportement local du 
matériau à savoir : évolution de la forme des domaines homogènes, distribution locale des 
déformations et des contraintes est capitale pour mieux comprendre et avoir des informations 
sur les phénomènes de ductilité du matériau (liée à la genèse des contraintes interfaciales) ou 
l'évolution de sa microstmcture. Les modèles déjà existants ne permettent pas d'avoir des 
informations sur les propriétés locales des matériaux, ou sont trop lourds dans le contexte des 
simulations de longue durée de vie (cas des éléments finis). Les automates cellulaires utilisés 
à l'échelle microscopique-mésoscopique semblent plus efficaces du point de vue étude du 
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comportement local des matériaux. Leur utilisation dans le présent projet a pour objectif de 
nous aider à mieux comprendre la corrélation entre la microstmcture et le comportement 
mécanique du matériau. Ces modèles devront pouvoir simuler et expliquer des propriétés 
cormues des alliages de titane quasi alpha : 
> La différence de comportement entre fatigue et fatigue-fluage : en effet l'association du 
fluage au phénomène de fatigue induit un amorçage d'autant plus rapide que le matériau 
flue, donc une duré de vie plus courte. 
> Effet du temps de fluage : plus le temps de maintien en fluage augmente plus la 
déformation de fluage augmente, donc les durées de vie en fatigue diminuent. 
> Apparition de plusieurs sites d'amorçage de fissures dans un même échantillon lors d'un 
essai de fatigue-fluage (Dwell fatigue). 
> Le fait que le premier site amorcé n'est pas forcément le site qui entraîne la mpture finale 
du matériau. 
> effet de la taille des macrozones sur le nombre de cycles avant l'amorçage de fissures 
> L'influence de l'orientation cristallographique sur le comportement du matériau 
> L'effet de la distribution spatiale des grains (effet de texture). 
> La natvire des grains qui se déforment le plus dans la microstmcture. 
CHAPITRE 3 
MODÈLE MATHÉMATIQU E 
Introduction 
Dans le cadre du présent projet, les AC seront utilisés afin de mieux comprendre l'effet de la 
distribution spatiale des hétérogénéités plastique et viscoplastique sur le comportement 
mécanique des matériaux. Ces modèles devront reproduire les caractéristiques des tests de 
fatigue-fluage. En effet, il a été constaté que certains matériaux se rompent après beaucoup 
moins de cycles de chargement qu'en fatigue normale lorsque la charge est maintenue à la 
contrainte maximale. Il a été constaté que la phase de maintien induit du fluage, même à 
température ambiante. Ce type de tests reflète le comportement réel d'une pièce en service 
car les efforts sont généralement maintenus pendant un certain laps de temps dans les 
conditions réelles d'utilisation. 
Ainsi un modèle mathématique a été développé afin de reproduire ces trois parties à savoir : 
> Chargement élastique linéaire avec déformation imposée; 
> Maintien à une contrainte globale constante (fluage); 
> Décharge élastique. 
Pour une première approche, il a été jugé raisonnable de développer un modèle en utilisant 
les hypothèses simplificatrices suivantes: 
> Pa s d'effet Bauchinge r : l'effet Bauchinger se manifeste lorsque le matériau est sollicité 
en traction-compression, et que la limite d'élasticité en compression, initialement égale 
à ( -Re l ) , se trouve ramenée à la valeur (-Re2) supérieure (algébriquement) a ( - R e l ) . 
Autrement dit, l'écrouissage en traction qui correspond à un relèvement de la limite 
d'élasticité en traction, s'accompagne d'une diminution (en valeur absolue) de la limite 
d'élasticité en compression. Ce phénomène est connu sous le nom d'effet Bauchinger. 
Ainsi l'effet Bauchinger n'a pas été pris en considération puisque les matériaux concernés 
par notre étude ne subissent pas de tel phénomène en service. 
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>" Aucun e anisotropi e : vu que seulement le matériau isotrope peut être considéré dans 
notre méthode de calcul de localisation, on essaie de considérer l'effet de l'anisotropie 
cristallographique des modules d'élasticité par l'utilisation d'une distribution des 
modules de Young dans la microstmcture pour un matériau isotrope. 
> Dans les automates cellulaires, on applique le formalisme d'Eshelby utilisé 
successivement à toutes les cellules du domaine. C'est-à-dire que chaque cellule étudiée 
est considérée comme une inclusion dans une matrice constituée du voisinage, pris en 
compte en termes de moyenne. 
>• L'hétérogénéité du voisinage n'est pas prise en considération, c'est une des limites de 
la forme actuelle de l'automate cellulaire. 
> Il est très important de noter que dans notre cas on travaille avec un automate 
cellulaire en 2D dont la localisation est de type axisymétrique. 
3.1 Modèl e mathématiqu e 
Dans ce modèle chaque cellule est mise en correspondance bijective avec un domaine 
homogène de l'agrégat dont elle définit la nature et les propriétés du voisinage. Potir un 
modèle à deux dimensions, on choisit généralement un réseau de cellules hexagonales 
chacune avec 6 voisins, valeur moyerme communément observée dans les alliages 
métalliques pour une représentation en 2D. Dans notre cas, le comportement du matériau est 
supposé élastique dans la phase du chargement, viscoplastique non-linéaire dans la phase du 
mainfien et élastique dans la phase de décharge. 
3.1.1 Form e des domaines homogène s 
Dans un matériau comportant plusieurs phases distinctes, les cellules potirront être 
constituées soit d'un seul grain, soit d'un agrégat de plusieurs grains appartenant à la même 
phase. Afin de modéliser le comportement mécanique, il est nécessaire de caractériser la 
forme de ce s domaines puisqu'elle influe stir la localisation des contraintes (Montheillet, 
58 
2005). De nombreux modèles considèrent les domaines homogènes comme initialement 
sphériques (ou circulaires en deux dimensions). Au cours d'une déformation uniforme, ils se 
transforment en ellipsoïdes de demi axes a,  b  et c.  En général, on préfère considérer la 
déformation comme localement plane et travailler dans le plan sur des domaines elliptiques 
de demi-axes a  et  b  (comme le montre la figure 3.1a) (Montheillet, 2005). Dans le cas d'une 
déformation axisymétrique (traction ou compression uni axiale), les domaines prerment la 
forme d'ellipso'ïdes de révolufion allongée en forme de "cigare"(prolate)  ou aplatis en forme 
de "galette" (oblate),  de  demi-axes a  et  b  = c où a  correspondant à l'axe de révolution 
(figures 3.1b et 3.1c). 
Le rapport de forme des domaines homogènes À  est défini par la relation suivante : 
À = a (3.1) 
L'excentricité quant à elle est dormée par la relation suivante 
a-b À-l 
e = a+b À+\ (3.2) 
Figure 3.1 Représentation géométrique de la forme des grains. 
(Tiré de Montheillet 2005) 
59 
Dans notre étude, nous avons considéré certaines hypothèses simplificatrices concemant la 
forme des domaines homogènes. La forme des domaines homogènes ne subira pas de grand 
changement au cours des essais de fatigue-fluage, vu que les déformations globales sont 
inférieures à 1%. Cependant le modèle a été développé dans le cas général en prenant une 
valetu- X - 1 dont l'axe principal ^3" est parallèle à la direction de sollicitation. 
3.1.2 Mécaniqu e de l'inclusion d'Eshelb y 
La plupart des modèles permettant d'obtenir une estimation du comportement mécanique des 
matériaux hétérogènes sont basés sur l'approche d'Eshelby. Cette approche conceme des 
matériaux élastiques, mais peut être transposé à des matériaux viscoplastiques. Considérons 
donc une inclusion isolée située dans une matrice infinie comme le montre la figure 3.2. 
Matrice 
Figure 3.2 Schéma de l'inclusion d'Eshelby plongée dans une matrice infinie. 
Le comportement des deux milieux peut être décrit par la loi de Hooke tridimensioimelle 
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<y, -  k-^\tr{s)ô,^+2pis,^  (3.3) 
V 3 ) 
où tr\e)  désigne la trace du tenseur des déformations, k  le  module de compressibilité, p. le 
module de cisaillement propre à chaque milieu et ô^j  le  Kronecker delta, soit ô,j  =0 si i^j 
et ô„  =1 si / = / . 
La matrice et l'inclusion sont caractérisées respectivement par les paramètres A:^  , / i^ et kj, 
Hi. Le matériau est soumis à l'infini à une sollicitation uniforme caractérisée par le tenseur 
des déformations £•". Le problème d'Eshelby consiste à déterminer le tenseur des 
déformations s'  dans l'inclusion (Montheillet, 2005). 
3.1.2.1 Méthod e d'Eshelb y 
Pour expliquer la méthode d'Eshelby on va utiliser le cas d'une inclusion sphérique dans une 
matrice élastique sous chargement isotrope (Montheillet, 2005). On compare deux 
configurations: 
Configuration 1 : Imaginons tout d'abord qu'im voltune sphérique de rayon a de la matrice 
est extrait de celle-ci et subit une augmentation ou une diminution de volume non élastique 
(due par exemple à un changement de température), correspondant à vme déformation radiale 
e\. Cette déformation est généralement appelée "déformation propre". Nous replaçons 
maintenant cette sphère dans la matrice en relâchant tout effort extérieur. La déformation 
radiale totale (géométrique) de cette "inclusion" est alors f^ ' et sa déformation 
élastique?/^ -e\.  En l'absence de chargement à l'infini, les deux conditions de continuité des 
composantes radiales du déplacement et de la contrainte permettent d'écrire. 
< =  4 =  < =  ,. ^  <r  (3.4 ) 
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oùè^^, Sgg,  e^^  représentent respectivement les déformations radiale, transversale et 
longitudinale de l'inclusion (ici le tenseur des déformations et éventuellement des contraintes 
sont exprimés en coordormées sphériques). 
En présence de la déformation radiale imposée £•" à l'infini, la déformafion totale de cette 
"inclusion" devient, en utilisant le principe de superposition, £-^ " + f/^ . La contrainte radiale 
correspondante al  résulte de sa déformation élastique e"^  ^+ e'^ - f *^  est donnée par : 
<^'rr {configuration 1) = 3 k^, (f," + el -  si  )  (3.5) 
Configuration 2 : Dans la seconde configuration, on revient au problème de l'inclusion 
caractérisée par les modules d'élasticité k,  et  /u,,  différents de ceux de la matrice. 
Eshelby réserve le terme inclusion à la première configuration, où le volume sphérique 
considéré a les mêmes caractéristiques élastiques que la matrice. Dans la seconde 
configurafion, il préfère parler d'hétérogénéité, région de comportement différent de la 
matrice. 
La contrainte radiale correspondante al  résulte de sa déformation élastique [si  +  si ) est 
doimée par : 
al {configuration  2)  = 3k, [si  +  si ) (3.6) 
La méthode d'Eshelby consiste à déterminer la déformation propre si  de la configuration (1) 
produisant dans l'inclusion le même état de contrainte radiale al  et  de déformation totale de 
l'inclusion 'si que dans la configuration (2). L'égalité des contraintes radiales s'écrit : 
<r'rr =^k, [si +Sl]=3k^[sl+Sl-Sl) (3.7) 
V V 
cas 2 cas 1 
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En combinant les relations (3.4) et (3.7), on obfient : 
<=&l4lÊfctl^< (3.8 ) 
k^{3k,+4fi^) 
On peut ainsi calculer grâce à l'équation (3.4) 
- / 3(Â:, , k,) 
Finalement 
sl^sl+sl = ^-^f^^sl  (3.10) 
En utilisant les relations élasfiques suivantes : 
cTl=3k,sl (3.11) 
crl=3k^sl (3.12) 
On déduit de (3.10) une relation analogue entre les contraintes : 
./ _k,{3k,,+4i^^) 
cr„ = k,,{3k,+4/u^) 
0-: (3.13) 
3.1.3 Modèl e mathématique de fatigue-fluag e 
Le modèle mathématique développé pour cette étude est de type axisyméfi-ique et basé sur la 
méthode d'Eshelby ((Eshelby, 1957), (Eshelby, 1959)) décrit ci-dessus. Ce modèle comporte 
trois étapes, soit le chargement élastique, le maintien à un niveau de contrainte constante 
(fluage) et le retour élasfique. 
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Le type axisymétrique à été choisi pour simuler les transferts de charge entre les macrozones, 
c'est le moyen le plus approprié pour modéliser ce phénomène en 2D. 
3.1.3.1 Chargemen t élastiqu e à contrainte imposée 
Dans ce modèle, on considère que le matériau se déforme sous l'effet d'une déformation à 
l'infinie f,y qui est engendrée par un niveau de contrainte préétablie a^j . 
Les tenseurs des deux grandeurs mécaniques sont donnés par : 

























Dans le cas ou i^  j  ,or\a  a^  =  0 et  s^  -  0. 
La figure 3.3 montre une représentation géométrique des directions principales des 
déformations à l'infinis où l'axe 3 se trouve sur le plan mécanique (L'axe principale de 
l'inclusion se trouve confondu avec l'axe de sollicitation). C'est la direction principale. 
- 2 2 
Figure 3.3 représentation géométrique des directions principales des déformations à 
l'infinis. 
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La procédure consiste à aborder au premier lieu la localisation où la déformation locale dans 
chaque cellule est exprimée en fonction de la déformation imposée à l'infini. 
< = A 5 , , ^ : (3.16) 
Les composants du tenseur de déformation locale (dans chaque cellule) durant le chargement 
élastique sont évalués explicitement par les équations suivantes après réduction des indices 
utilisant le cas chargement axisymétrique. 
s^, =  A',,  s-  +  A%  s;,  (3.17) 
f[, =A^, ff,°î + A'^3^3 (3.18) 
A cause du chargement symétrique on a : 
4 = ^ n (3.19) 
OÙ Ay est le facteur de localisation des déformations dans chaque cellule, il est exprimé par 
les équations suivantes : 
,c n + r2 
An = (3.20) 
" r3 + r4 ^ 
Aï, '^^^^  (3.21 ) 
^c n - r 8 
A3, = (3.22) 
" r3 + r4 ^ ^ 
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^ r 9 + r i o (3 23) 
" r 3 + r4 
où les paramètres F sont donnés par les expressions suivantes : 
n = (18 ju,  +12 lUc) Ky' -h ( 60 / / / +( 40 //,. + 15K,. ) My)K, 
r2 = 48 / / / +(32 /i^ +20K^)^,' 
r3 = (36 / / / + ( 2 7 ^ , . +24//^)/^^, + 18/C^ J^c)  ^v 
r4 = 32 / / / +(48/^c +24/:^.)/^/ +36  K^ Me  My 
r5 = (9 / ^ , . + 6 / / ^ / : / +(20 MC  +  ^^KC)MV  Ky 
2 
r6 = 16 /Uy^  +(16 ^c - 2 0 A : C K 
r7 =(18 Mv  +  12 //c) ^ K ' +( 40 //C - 30 ^C ) >"K ^ F 
2 
r8 = 32 / / / +(32//c - 4 0 ^ c K 
r9 = (9 //, +6 / i j / : / + ( 60 A.' +( 20 //,- + 30 K,. ) / / J ^ , 
n o = 64 / / / +(16 /^ ^ +40/:^);"^' 
où Me  ' ^c t^ J^v  ' -^ K représentent les modules de cisaillements et de compressibilité de la 
cellule et du voisinage respectivement. Ils s'expriment par les relations suivantes : 
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K = 
3 ( 1 - 2 K ) 
(3.24) 









où E  représente le module d'Young, v  le coefficient de poisson et p^^y  et K^y 
représentent les modules de cisaillement et de compressibilité des cellules voisines 
respectivement. 
Les contraintes locales (dans chaque cellule); cr^^^ii^'^ii  seront calculées à partir des 
équations dérivées de la loi de Hook (Eq. 3.3) est de la symétrie du chargement (e,, = 2^2 )• 
cr,, = Kc-
(2MC (^,^+4+4)+2//f,^ = 
K,+ 4//c ^u + K,-
2 Me ]j(4+4) (3.28) 
0-22 = Kr 
2 Me (^,^+4+4)+2//4 = 
K,+ 




^ 3 ^ ; = Ke-
2 Me (4+4+4)+2/^ 4 = 
Kc + 
4Me 4 + Kr 2 Me j (4+4) 
(3.30) 
Après simplification, et en tenant compte de l'hypothèse du chargement symétrique, les 
équations (3.28 ; 3.29; 3.30) seront réécrite comme suit : 
^S=/:f 4+/:?(4+43 ) (3.31) 
c c 
a 22 =cr , , (3.32) 
^3'3=^r43 + 2/Cf4 (3.33) 
où K^=Kr+{^^ et K',  =  K, 2MC 
En développant le système d'équations suivant 
<Tu=K[ en+K^[s^2+^33) 
<7n=K^ e-2+K^[sr,+s^,) 
,cT3-3=/:r43+/:f(4 + ^ -) 
(3.34) 
Les composantes du tenseur des déformations à l'infini seront obtenues comme suit 
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(T22 A , -(T33 A 2 - o - , , A 2 +0-22 A , 
^00 _  ""2 2 "" 1 ^  i i " " 2 " " I l " " 2 •  " - 2 / ' ~ 2 / " Î ' Ï ' N ^ 
"{<"r^ F](^ ÎT247 
"{^T^FI^rTi^ 
^00 r.^ C „œ> r.'C ^00 i^C , _a) j ^C 
^00 _ 0^22  ^ 1 -0^33 ^ 2 ~<^11 ^ 2 +<^22 ^ 2 /o :,^A 
^22 - TUT ..r-'V/' ..n  - ..r\  \->-->^) 
^00 ^ 0^33 ^ I - ' ^ 2 2 ^ 2 ~ ^ l l ^ 2 +<^33 ^ 2 p 3-7) 
K^ +  K22 rC\  "  2  K.^ 
où a'['^,  a22, cr^i  représentent les contraintes préétablies (imposées) suivant les trois 
directions principales X, , ; ^22; ^33(^33 est la direction principale). 
3.1.3.2 Étap e du fluage (maintien en charge) 
Dans cette étape, le comportement mécanique du matériau est considéré viscoplastique non-
linéaire. Une équation décrivant le fluage primaire est considérée dans cette étude. En effet le 
mode primaire est celui le plus dominant lors du fluage des alliages de titane à froid. Ainsi à 
partir de l'équation de Hollomon (Neeraj, 2002) suivante : 
a^Ks^s"" (3.38) 
où K  représente le paramètre de résistance du matériau, s  la déformation en fluage, é  la 
vitesse de déformation, m  le  facteur de sensibilité à la vitesse et n  le  nombre d'écrouissage. 
A partir de l'équation (3.38), la vitesse de déformation durant l'écoulement plastique peut 
être écrite comme suit : 
£= -  s"'^—  (3.39) 
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De l'équation (3.39) on aura l'expression suivante: 
1 
js-^ds =  J ^ dt (3.40) 
\Kj 
Intégrant l'équation (3.40) en considérant la condition des contraintes constante et le 
paramètre de résistance du matériau K  indépendant du temps de chargement, la déformation 
peut être écrite comme suit : 
s = 
m + n 
\ rn  ) 
m+n m+n (3.41) 
Dans notre modèle mathématique la déformation en fluage dans chaque cellule est obtenue à 
partir de l'équation (3.41) de Hollomon modifier. 
^ i]  c 
K 




\ m  ) 
(3.42) 
où ^'~  est le tenseur des déformations en fluage (dans chaque cellule), K^  le  paramètre de 
résistance de chaque cellule, â^  représente la contrainte équivalente de Von Mises locale, t 
le temps de maintien en fluage et S  le  tenseur déviateur des contraintes locales calculées 
comme suit : 
c ^  _C  O-U + ^\l  + 0^ 3^ 3 
5 . = < - (3.43) 
où ô^  est le Kronecker delta, soit ô^^  =0 si i^  j  et  ô^j  -l  si  i  = j 
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m 
On remarque dans l'équation (3.42), que lorsque n  tend vers 0, l'expression tend vers 
m + n 
1, ce qui permet de dire qu'on atteint l'état d'écoulement stable. Par conséquent, la forme de 
Hollomon peut intrinsèquement capturer les deux, le fluage primaire normal aussi bien que 
l'état d'écoulement stable (Neeraj et al, 2000). 
3.1.3.3 Étape de retour élastique 
Pendant la période de décharge, un champ de contrainte résiduelle subsistera comme trace de 
l'incompatibilité plastique et élastique des grains. Ainsi, dans le cas d'un essai de fatigue 
fluage, l'état des contraintes locales changera au fur et à mesure des cycles car des 
contraintes résiduelles locales s'accumuleront. Une augmentation ou une diminution des 
contraintes de chargement aura lieu suivant la nature et le voisinage des grains qui 
constituent le matériau. Le calcul du champ des contraintes est donc un préalable 
incontoumable à toute démarche de modélisation de l'endommagement qui provient de la 
concentration des contraintes qui est produite localement, dû au fait des incompatibilités 
élastiques et éventuellement plastiques provoquées par l'inclusion dans notre cas. Pour 
pouvoir faire des retours élastiques après les phases de chargement et de maintien en fluage, 
le principe de l'inclusion équivalente formulé par Eshelby (voir ci-dessus) a été utilisé. 
Méthode de l'inclusion équivalent e 
Considérons un milieu bifini, isotrope, obéissant aux lois de l'élasticité linéaire (tensetir 
d'élasticitéC°^; ) que nous appellerons «matrice». Il subit des forces à l'infini qui entraînent 
un champ des contraintes uniformes que nous noterons a°  et un champ de déformation£rf. 
Lorsqu'ime inclusion de tenseur d'élasticité C^ ,^, subissant une déformation libre de 
contraintes s'j,, qui correspond à la déformation plastique de la matrice, est placée au sien de 
la matrice, il apparaît tme concentration des contraintes liées aux incompatibilités des 
déformations. Les champs perturbés par la présence de l'inclusion s'écrivent: s'I+s'^  pour 
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les déformations et cr^ +cr,^  pour les contraintes. L'objet de la méthode de l'inclusion 
équivalente est le calcul des perturbations s'^  et  a,j  en supposant l'interface inclusion-
matrice parfaite (continuité des déplacements). Il s'agit de remplacer virtuellement 
l'inclusion initiale (de tenseur d'élasticité C^^ J par un volume identique dont le tenseur 
d'élasticité serait C^^ ,, mais soumis à une transformation libre de contraintes 
supplémentaires£:y. La transformation libre de contraintes totale qui s'applique à cette 
inclusion équivalente est ainsi fi" =s'i + s'^. 
Il faut choisir la transformation P'^  de manière à induire les mêmes contraintes dans 
l'inclusion initiale et dans l'inclusion équivalente. Ainsi, dans l'inclusion, nous pouvons 
écrire pour l'inclusion initiale : 
< + ^ . = C , ^ « k + ^ " - < ] (3-44) 
Et poitf l'inclusion équivalente : 
< + S = C ; [4+^*'- /?* '] (3.45) 
Eshelby exprime la déformation d'incompatibilité comme s'^  = S'I, /?*' où S'I^  est le 
«tenseur d'Eshelby». La relation d'équivalence s'écrit : 
Cj,/ k ' + ^ f, p'' -p"\=C,^,\s'J  +  Sl, p'' - < J (3.46) 
En s'inspirant de la méthode d'inclusion équivalente, le modèle mathématique qui régit le 
retour élastique est formulé comme suit : 
Dans l'inclusion hétérogène : 
Dans l'inclusion hétérogène (inclusion initiale), nous pouvons écrire : 
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^ " ^ I  ^1  rii 
a,j +  a^j =  Cyi^i %+4/^//-4/. (3-47 ) 
D'après Mura, (1987), la déformation plastique doh être égale à la différence entre la 
déformation moyenne du voisinage et celle de l'inclusion. Ainsi, dans notre cas, au moment 
de la décharge la déformation plastique sera calculée comme suit : 
K- =(^y.)-4. (3-48 ) 
a^j : La contrainte résiduelle de l'inclusion 
Cy4/ : La constante d'élasticité de l'inclusion 
4 / : La déformation plastique dans l'inclusion 
4y : La déformation en fluage dans l'inclusion 
(sf.j) '•  Moyenne de la déformation en fluage du voisinage de l'inclusion (dans notre cas 
c'est la moyenne des six premiers voisins de la cellule). 
La déformation d'incompatibilité (déformation résiduelle) dans l'inclusion, s'exprime par la 
relation suivante : 
£iy-S;:,P,, (3.49) 
où S'I,  est le tenseur de localisation d'Eshelby. 
Considérons que la forme de la cellule reste constante durant le processus de déformation, la 
théorie de l'inclusion sphérique d'Eshelby est adopté. Ainsi les termes non nuls du tenseur 
S'^ sont (Mura, 1987): 
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o l l c22 c33 
O 1 1 = 0 2 2 =  o  3 3 = 
5"22 =S 22 
7 - 5 v 
15(I-v) 
5 K - 1 
C l 2 c 2 3 
O 12 = 0 23 = • • • = 
15(l-v^) 
4 - 5 v 
15(l-v^) 
(3.50) 
Comme à la fin du déchargement il faut que c " (contrainte résiduelle globale) soit nulle, les 
composantes du tenseur des contraintes dans le milieu hétérogène s'écrivent de la manière 
suivante 
4 , = < , [ 4 +5, , A , + 5,2 P22  +  Sn y^33+4n-(^/n)J +^22 [ 4 +^ 2^1 Ai + "^ 22 J^22 
•'"'^23 A 3 +^/22 ~ \^/22 / + ^33 +'^31 M\\  + "^ 32 ^22 ^ "^ 33 A 3 + ^/33 ~\^f33). 
<^n=K [ 4 +'^2, ^ , + "522 A2 + '^ 23 A 3 + 4 2 2 - ( ^ / 2 2 ) ] +^22 [ 4 +'^11 Al + '^ U A 
+ 5,3 A3 + 4 l l - ( ^ / u ) + 43 +'^31 Al + ^^ 32 A2 + '^ 33 A3 + ^ 3 3 " (^/33 ). 
<^ 33 = ^ n [ 4 +'^31 Al + '^ 32 A2 + '^ 33 A3 + ^ 3 3 ~(^/33)J +^22 [ 4 +"^21 Al + "^ 22 A 
+ ^23 A3 +^/22 ~ \^ /22 / + 4 +"^ 11 Al + "^ 12 A2 + "^ 13 A3 +^/ l l ~ \^ / l l / , 
Dans l'inclusion homogèn e 
Dans l'inclusion homogène (inclusion équivalente), nous pouvons écrire 
r^ + <=cS/K+'^«^//-A 'kl (3.51) 
Le tenseur libre de transformation des contraintes p  de l'inclusion équivalente s'exprime 
comme suit : 
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* ,  „r ^.=< + 4 (3.52) 
Les composantes du tenseur des contraintes dans le milieu homogène s'écrivent de la 
manière suivante : 
C7,Y = /:,r [ 4 +^1 , A . + "^ .2 A2 + ^13 A3 - A l ] + 
K^2 [4 +^2, Al + ^ 22 A2 + ^ 2^3 A3 - A2 +4 +S,,  Al + S,2 A2 + -^33 A3 -A3] 
< =  K:; [ 4 +S2,  Al + ^ 22 A2 + ^ 23 A3 - A2] + 
Kn [ 4 +^ 1 1 Al + "^12 A2 + S,, A 3 -Al +4 +s,, A l +  s,2 P22 + s,, A 3 -A3] 
a^, = C [ 4 +'^ 3 , Al + S,2 A 2 + ^ 33 A3 - A3] + 
K22 [ 4 +S,,  A, + 1^2 y^22 + "^13 A3 - A . + 4 +'^2. Al + S22 P22 + "^ 23 A3 - A2 ] 
Application du principe d'Eshelby : 
D'après Eshelby il faut que la contrainte soit la même dans les deux milieux, ainsi on aura 
comme égalité : 
^.J + ^ ' / =^.J  + ^ 1 / (3.53) 
Ceci nous permet d'écrire 
^11 -0^1 1 
CT22 - C 7 2 2 
0-33 - 0 - 3 3 
(3.54) 
Ce système nous permet de déterminer les composants du tenseur libre de transformation des 
contraintes Au > A22' A33 • 
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_t9 tl-tl0tl  +  tl4t2-tl5t2 , 3 ^ ^ . 
^ " ~ / l ^ - 2 / 2 ^ -t2tl 
t9 tl-tl0tl  +  tl4t2-tl5t2 ,_ ^,. 
A2 =  i  ;  (3.56 ) 
' ' d ' - 2 / 2 ' - / 2 d 
_t\4 tl-tl5  tl-tl4  t2  + tl5 t2  + 2 t2 t9-2  t2  tlO 
^ " ~ r l ^ -2 r2^ - / 2 / 1 
où les paramètres ( / ) sont donnés par les relations suivantes : 
tl =  Ky^  S^^  -Ky^ +  Ky2 5,2 +  Ky2 03, - /C^, 5 ' , , -A^ .2 ^2, - A ; ^ - 2 '^ 31 
/Z = A ( - | 0 , 2 + A | . 2 + A ( ^ 2 ' - * 2 2 + r 2 3 2 - ^ 1 1 2 — ^ 2 2 2 — ^ 2 32 
t3 =  K^i S^-^+Ky2+Ke2  S2i+Ke2  ^33 - ATj,, Sf^-Ky2  S2^-Ky2  ^33 
/ 4 = A(-., £ , , + A f . 2 ^22 '^  ^C2  ^33 — •^f'I ^11 ~^V2  ^22 — A(/2 ^33 
/ 5 = Af., £"y^ ,, +A.(..2 fy22 +-^C2 ^/33 
t6 =  tl t7  =  t2 t^  = t2 
ty =  Kç^  ^22 +A(^.2 6:,, +A(^2 ^33 " A j / , ^22—•'^K2 ^ U ~^V2  ^33 
/10 = A ^ , £'y^ 22 "'••'^C2 ^ / U "'"•'^C2 ^/33 
/11=M /i2=/2 n 3 = r2 
/ 1 4 = A(^, f33 +A(-2 ^11 • ' "^( '2 ^22 — ^ 1 1 ^33—A(/2 ^H — ^ 1 2 ^22 
/15 = A c i ^ / l l + ^ € 2 ^ / l l "'"•'^C2 ^/22 
Pour pouvoir calculer ces composantes, il faut déterminer les composantes du tenseur des 
déformations à l'infinie lors de la décharge qui nous permet d'avoir les contraintes globales à 
la fin de la décharge nulle. Ainsi on pose : 
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^u) =  \^uk! ^u + {s!l P")-{p")\=o (3.58) 
Ceci nous permet d'exprimer le tenseur des déformations à l'infinie comme suit 
4=(AO-(5;/A") 
Les composants du tenseur seront exprimés par les relafions suivantes : 
(3.59) 
4 = ( A . > - ( 5 n A l +  5.2 A2 +  '5l3A33 
^22 = \A22 / -W2 1 A l +  "^ 2 2 A2 2 + "^ 2 3 A3 3 
^3^3 =  { A i > - ( ' 5 3 , A l +  "53 2 A2 2 + '^ 3 3 A 3 
(3.60) 
La résolution de ce système nous permet de déterminer l'expression finale de ces 
composants : 
^11 = 
M 3 - M 5 M3+M6M2 
l-M5-M\ +  Ml M5-M4  M2 
(3.61) 
Avec S22  =  su (^^^  axisymétrique) 
^11 = 
- M 6 + M 1 M 6 - M 3 M 4 
1 - M 5 - M 1 + M1 M5-M4  M2 
(3.62) 
Les paramètres M  sont donnés par les relations suivantes : 
Ml = ( 4 + { 5 ) - ( ( 5 „ + 5 , 2 ) 4 - ( ( 5 „ + 5 , 2 ) 5 ) - ( 5 , 3 E)-
M2 = (C>-( (5„+5,2)C)- (5 ,3 G) 
Su F) 
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M3 = (Z)>-{(5„+5,2)Z)>-(5,3 H) 
M4 = {E) + {F}-2{S,, 4 - 2 ( 5 , 3 5>-(533 E)-{S,,  F) 
M 5 = ( G > - 2 ( 5 , 3 C > - ( 5 3 3 G) 
M 6 = ( / / > - 2 (5,3 D)-(533 H) 




A.^2 '2 K2 2 Cl 1 
? , - - 2 ^2' -t2t, 
^C2 ^ 2 - - ^ K 2 ^2 + - ^ C 2 ^ 
M ^ '2 ' 2 M 
•''•Cl ' 2 — ^ K l ' 2 "*" •'^C2 M 
- ^ n ^ 
- / : , . 2 / , 
- A : ^ 2 1^ 
t^ -2  t  ^  -t  t 
M - ^ ' 2 ' 2 M 
Z) = - ^5 ^ 2 "* " ^ 0 ^ 
v ' i ' - 2 ^ 2 ' -t2  t,j 
E = 
F = 
Kç2 ^ - • ^ K 2 ^ 1 + 2 Ke\  2^ - 2 ^ K l h~^C2  2^ + -^K2^2 
I 1  ^ ~ ^  l ly ^~ l -y £  1 
•^C2 h~^V2  ^]+^C2  h~^V2  h 
•^ci ^ ~ - ^ ^ ' l ^ 1 + 2 Kç2  ^ 2 - 2 ^K2 h~^c\  t2  + ^v\ h 
t^-2 t  ^  -t  t 
M ^  ' 2 ' 2 M 
/ / = ^5 h  ^  ' 2 M O '1 5 M 
/ , ' - 2 ^2 ' -^ 2 ^ 
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Les contraintes résiduelles seront calculées en utilisant la loi d'élasticité suivante : 
a- ti(s)l+2M£ (3.63) .A^ 
V J J 
Les contraintes résiduelles locales seront donc calculées par les relations suivantes : 
o - , ^ = / : „ 4 , + / : , 2 ( 4 + 4 ) (3-64) 
o-2'2 = ^ci 4 . + Kc2 ( 4 + 4 ) (3-65) 
4 = ^ci 4 . + ^C2 ( 4 + 4 ) (3.66) 
À la fin de cette étape, les déformations résiduelles ainsi calculées seront prises en 
considération pour calculer les déformations lors des prochains chargements (au lieu de 
recharger avec des cellules vides en prend en considération les déformations résiduelles 
calculées a l'étape précédente). Il faut noter qu'à la fin de chaque étape (chargement, 
maintien en charge et décharge) il sera possible de calculer les déformations, contraintes, 
déformations résiduelles et contraintes résiduelles moyeimes et globales on utilisant la 
moyerme arithmétique. 
CHAPITRE 4 
ÉTUDE EXPÉRIMENTAL E 
Introduction 
L'objectif de cette étude expérimentale consiste en la meilleure compréhension de l'influence 
de la microstmcture sur les propriétés mécaniques des alliages de titane et notamment de leur 
sensibilité au phénomène de fatigue-fluage et du fluage à température ambiante. Pour cela, 
des essais expérimentaux ont été réalisés permettant tme validation des calculs par automate 
cellulaire. Ce chapitre présente les résultats d'analyses de deux échantillons d'alliages de 
titane IMI 834 en fluage et six échantillons en fatigue-fluage. Ils mettent l'emphase sur 
l'influence du mode d'élaboration des propriétés microstructurales sur les mesures de 
déformation du matériau. 
4.1 Caractéristiqu e d u matériau 
L'alliage de titane IMI 834 combine de bormes propriétés en fluage et en fatigue à des 
températures relativement hautes. Il a ainsi permis l'augmentation des températures de 
service des compresseurs à haute pression de 300 à environ 600°C ces 30 dernières années. Il 
a été développé comme un substitut aux superalliages à base de nickel, pour les disques de 
compresseur et aubes des turbines à gaz afin d'augmenter la charge utile et de réduire la 
consommation de carburant. Cependant, cet alliage est caractérisé par une microstmcture 
fortement hétérogène. Lors de son élaboration, les grains a ayant le même module d'Young 
sont parfois regroupés les uns à côté des autres formant ainsi des macrozones (générant des 
hétérogénéités de distribution des orientations). Ces macrozones preiment naissance durant la 
période de forgeage des billettes. La figure 4.1 montre un exemple de distribution spafiale 
des grains dans tme microstmcture. Chaque couleur correspond à une orientation 
cristallographique particulière c'est-à-dire à une valeur de module d'Young du grain 
considéré. 
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=5000 ^m; IPF_X1 ; Step=15 nm; Grid824x49G 
Figure 4.1 Carte des orientations des grains dans une microstructure typique d'alliage 
IMI 834 (Analyse par EBSDf 
La figure 4.2, montre l'histogramme de la distribution des modules d'Young dans la 
microstmcture. Ces données sont obtenues par une analyse à l'aide de l'EBSD (Electron 
Back Scattered Diffraction) dans le laboratoire de Métallurgie de l'université de Metz. 
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Figure 4.2 Distribution des modules d'Young dans la microstructure. 
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4.2 Eprouvettes d'essai en fluage et fatigue-fluage 
Les éprouvettes de fluage et de fatigue-fluage sont usinées à partir de bloc d'alliage de titane 
(IMI 834) forgé comme le montre la figure 4.3 ci-dessous. Les dimensions des blocs de titane 














Figure 4.3 Éprouvette defiuage. 
Tableau 4.1 
Dimensions initiales des blocs du titane extraits d'une pièce forgée 
Éprouvette 
EPBWM 2 C/B 
EPBWM 9 C/B 
EPBWM 26 C/B 
EPBWM 12 B 2 
EPAUP 23 B 2 
EPBWM 12 D 2 
EPBWM 12 D 1 







































Dimensions des éprouvettes et les caractéristiques de l'IMI 834 
Dimension 
mm 














4.3 Analyse ultrasonore 
L'analyse ultrasonore a été réalisée dans les laboratoires de l'institut des matériaux (IMI-
CNRC) par des chercheurs en place (méthode récemment développée). Pour mesurer la 
variation des ondes ultrasonores dans le matériau, on utilise un banc d'essai en immersion. Il 
est constitué d'un bassin rempli d'eau dans lequel est plongé un transducteur. Le matériau est 
positioimé sur un plateau tournant (figure 4.4) et le transducteur peut être contrôlé et orienté 
selon 3 axes de translation et 3 axes de rotation. Plusieurs paramètres peuvent être acquis 
simultanément (temps, A-scan, position, etc.) et emmagasinés dans la mémoire d'un 
ordinateur. 
Figure 4.4 Bain ultrasonore. 
83 
La première étape du travail avait comme objectif la détermination des variations du signal 
ultrasonore rétrodiffusé en fonction de la position du transducteur à la surface d'une 
éprouvette. Un transducteur plat de 10 MHz a été utilisé pour faire les mesures. La figure 4.5 
montre la variation du signal rétrodiffusé pour des mesures prises à un interval de 0.5 mm le 
long d'une ligne. Pour un même échantillon, nous ne présentons que 6 mesures pour mieux 
voir les signaux ultrasonores. Les données ont été traitées en utilisant un programme sous le 
logiciel Matlab. Nous pouvons voir que le signal rétrodiffusé varie fortement d'un point de 
mesure à l'autre. 
> 
PosHion (mm ) 
Figure 4.5 Variation du bruit ultrasonore sur une face d'une éprouvette. 
Classifîcation de s éprouvettes 
Les mesures ont été prises dans le but d'examiner la variation du signal rétrodiffusé d'un 
bloc de titane à un autre et entre les différentes faces d'un même bloc. La classification a été 
faite en se basant sur le calcul de la valeur RMS du signal rétrodiffusé mesurée entre 5 et 25 
microsecondes sur un seul A-scan, en utilisant la portion du signal qui précède l'écho du 
fond. Pour ce faire, on utilise un transducteur de 10 MHz plat. Ce demier était orienté 
perpendiculairement à chaque face des éprouvettes mesurées. Tel que résumé à la figure 4.4. 
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Il faut signaler que pour la même éprouvette, le bruit ultrasonore varie en fonction de la 
position du transducteur. II faut s'attendre à ce que la classification des échantillons ayant un 
bmit avoisinant la limite entre « bruit bas » ou « bmit élevé » soit imprécise. 
Malgré cette difficulté, ces mesures ont permis une première classification des éprouvettes. 
Le niveau de bmit ultrasonore (ici, le bruit ultrasonore est synonyme de signal rétrodiffusé) a 
permis de distinguer trois catégories d'éprouvettes: des éprouvettes avec un bmit élevé (RMS 
>200), moyen (180 < RMS >160) et bas (RMS< 160) (figure 4.6). 
Le signal rétrodiffiisé varie avec l'orientation cristallographique des grains. Il est fort 
probable qu'une éprouvette avec un bmit faible veut dire qu'elle est obtenue dans une zone 
où le matériau a subit une grande déformation. Cela sous-entend que la microstmcture est 
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Figure 4.6 Variation du RMS (Signal Rétrodiffusé) sur chaque éprouvette, avec un seul 
Scan. 
4.4 Essai de fluage 
Les essais de fluage sont réalisés sur une machine hydraulique MTS, équipée d'un capteur de 
force de 40 kN. Les déformations sont suivies au moyen d'un extensomètre de longueur utile 
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lo=25mm. Une centrale de mesure assure le pilotage de l'essai, l'acquisition et le traitement 
des données (capteur de force, extensomètre et capteur de déplacement). La procédure 
d'essai est présentée sur la figure 4.6. Le chargement est appliqué progressivement à l'aide 
d'une rampe. La montée de chargement est de 0.5 secondes. Le matériau est maintenu 
pendant une durée de 126000 secondes (35 heures) sous une charge maximale de 120.3 Ksi 
(829.5 MPa). Deux éprouvettes ont été testées (Ep 7 et Ep 8). 
Figure 4.6 Sollicitation en fluage. 
4.4.1 Résultat s de fluage 
Les essais de fluage démontrent que pour les mêmes conditions d'essai, il y a une dispersion 
dans le comportement mécanique. La figure 4.7 montre l'évolufion de la déformation en 
fonction du temps de fluage pour les deux éprouvettes. Théoriquement, on devait s'attendre à 
ce que la déformation soit la même pour les deux éprouvettes. Cependant, les résultats nous 
révèlent une petite variation de la réponse en déformation entre les deux éprouvettes. 
D'après les dormées des ultrasons, l'éprouvette «Ep7» a été prise d'une zone qui a subit une 
plus grande déformation. Par conséquent, il est fort probable que la dispersion des résultats 
reflète l'influence de la microstructure sur la réponse en fluage des alliages titane. Ceci 
explique que certaines configurations d'orientations (microstmcture) peuvent avoir un 
comportement très différent de la moyeime lorsqu'ils sont soumis à un essai de fluage. 
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Ces essais en fluage vont nous servir pour déterminer les propriétés mécaniques des 
microstructures qui vont être utilisées pour simuler le comportement mécanique par la 
méthode des automates cellulaires dans le chapitre suivant. 
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Figure 4.7 Courbe de déformation en fluage VS le temps defiuage. 
4.5 Essai de fatigue-fluag e 
Six éprouvettes d'IMI 834 ont été testées en fatigue-fluage dans les conditions suivantes : 
Les essais sont asservis en effort à un rapport de charge R = 0. Les échantillons sont sollicités 
à une fréquence de 0.0322 Hz (fréquence du cycle). Le nombre de cycles total est limité à N 
= 10000 cycles. La procédure d'essai est présentée sur la figure 4.8. 
Le chargement est appliqué progressivement à l'aide d'une rampe. La durée de chargement 
est de 0.5 secondes. Un palier d'une durée de 30 secondes, permet de garder l'échantillon 
sous une charge maximale de 120.3 Ksi (829.5 MPa). Le maintien est suivi par une décharge 
de l'échanfillon jusqu'à 0 kN en 0.5 secondes. Le chargement cyclique est ensuite répété 
pour une durée déterminée (N = 10000 cycles). 
L'acquisition de la contrainte (omin < F/S < Omax) par l'intermédiaire du capteur de force et de 
la déformation (Smin < ex = AIx /lO < Smax) à l'aide de l'extensomètre permet de suivre 
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l'évolution du module d'Young longitudinal (Figure 4.9). Ce module sera calculé comme 
suit : 
cr -cr 



























i O x 
Figure 4.9 Procédure de calcul de la rigidité lors d'un essai de fatigue-fluage. 
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4.5.1 Résultat s de fatigue-fluag e 
4.5.1.1 Variatio n de la durée de vie 
Les essais de fatigue-fluage démontrent que pour les mêmes conditions d'essai, il y a une 
dispersion dans la durée de vie entre les différents échantillons (tableau 4.3). La durée de vie 
moyerme est de l'ordre de 4824 cycles pour un écart type de l'ordre de 1572 cycles. Les 
durées de vie varient d'une valeur minimale de 3169 pour l'éprouvette 4 à une valeur 
maximale autour de 7367 cycles pour l'éprouvette 3. 
Tableau 4.3 
























4.5.1.2 Variatio n de la déformatio n 
La figure 4.10 montre l'évolution de la déformation maximale en fonction du nombre de 
cycles de vie en fatigue. Ces résultats expérimentaux démontrent que malgré l'obtention des 
éprouvettes à partir d'une même pièce forgée, la réponse en déformation varie d'une 
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éprouvette à l'autre. On peut distinguer une déformation importante de l'éprouvette 6 par 
rapport aux autres éprouvettes. Or d'après les mesures ultrasonores, l'éprouvette 6 est 
prélevée dans une zone qui a subi une grande déformation. On peut donc penser que la 
dispersion des résultats est due à l'influence de la micro texture sur la réponse en fatigue des 
alliages titane. 
L'éprouvette 3 présente une déformation plus longue dans le temps par rapport aux autres 
éprouvettes avec une discontinuité à 866 cycles. Cela est dû au glissement de l'extensomètre 
lors d'un arrêt bmsque de la machine. Afin de pouvoir corriger cette différence, nous allons 
nous baser sur les deux hypothèses suivantes : 
> Le décalage entre l'éprouvette 3 et les autres éprouvettes peut être corrigé. Nous 
soustrairons la différence de tous les points avant la coupure électrique; 
> Basé sur l'hypothèse de continuité de l'endommagement, une correction est 
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Figure 4.10 Evolution de la déformation maximale en fonction du nombre de cycle de 
vie en fatigue-fluage. 
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4.5.1.3 Variatio n de l'endommagemen t 
Les figures semi-logarithmiques 4.11 et 4.12 montrent la variation de la rigidité et de 
l'endommagement des éprouvettes après les essais de fatigue-fluage. On constate une chute 
de rigidité et une augmentation de l'endommagement due à la fissuration inteme qui règne au 
sein du matériau. 
L'endommagement D est décrit par la relation suivante (Lemaitre et Chaboche, 1985) : 
D=\- (4.2) 
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Figure 4.12 Évolution de l'endommagement en fonction du nombre de cycle de vie en 
fatigue. 
L'évolution de l'endommagement passe par trois phases : 
> Une première phase stable d'initiation qui ne présente pas de variation notable de 
l'endommagement; 
> Une seconde phase plus longue de croissance régulière et lente des dommages; 
'r- Une troisième phase caractérisée par une baisse rapide de rigidité et une augmentation 
de l'endommagement qui conduit finalement à la rupture du matériau (macro-
dommages). 
L'évolution du module de rigidité montre une chute importante et marquée de l'échantillon 6 
par rapport aux autres éprouvettes. Une comparaison du module d'Young initial et final pour 
chaque échantillon (tableau 4.4) nous permet de voir que la chute de rigidité se situe autour 




























Le tableau 4.5 ci-dessous résume les différents résultats dans un ordre croissant. 
Globalement, on remarque que l'éprouvette 6 obtenue initialement dans une zone qui a 
probablement subi une grande déformation lors de la mise en forme du matériau résiste 
moins au phénomène de fatigue-fluage. 
Tableau 4.5 
Classement des éprouvettes 
Classement des éprouvettes dans un ordre croissant 
Durée de vie 
Déformation 
Chute de rigidité 
Epr4 
Epr 5 
Epr 6 Epr 2 
1 Epr 1 = Epr 4 







1 EPR 3 
1 Epr 6 
1 Epr 6 
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4.6 Comparaison entr e le fluage et la fatigue-fluag e 
Pour des contraintes même inférieures à la limite d'élasticité, les alliages de titane se 
caractérisent par une importante accumulation de la déformation. Ces observations ont été 
rapportées aussi par (Neearj et al, 2000) dans le cas de l'alliage Ti 6242. Par ailletu-s, 
lorsqu'ils sont soumis à des sollicitations cycliques avec maintien de la charge, ils se 
déforment d'avantage et ils subissent un endommagement plus tôt que prévu par les théories 
classiques de la fatigue. La figure 4.13 montre une étude comparative entre l'essai de fluage 
simple et l'essai combinés de fatigue-fluage obtenue dans les mêmes conditions de charge 
que précédemment. Les résultats montrent clairement la sensibilité des alliages de titane au 
phénomène de fatigue-fluage comparativement au fluage simple. Ils montrent une 
déformation rapide et prononcée au cours de la fatigue-fluage. Ceci peut expliquer en partie 
l'endommagement prématuré des pièces manufacturées qui sont fréquemment confrontées au 
phénomène de fatigue-fluage. 
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Figure 4.13 Courbe de comparaison entre la déformation en fluage et en 
fatigue-fluage. 
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4.7 Conclusio n 
Dans cette étude expérimentale, on a utilisé huit éprouvettes préparées à partir de blocs 
d'alliage de titane identique. Deux éprouvettes ont été soumises à des essais de fluage et six 
éprouvettes ont été soumises à des essais de fatigue-fluage. Différents phénomènes ont été 
observés : 
> La durée de vie et la réponse en déformation varient d'un échantillon à l'autre. 
> Les éprouvettes qui ont la durée de vie la plus courte se déforment d'avantage (Ep4, Ep2, 
Ep6). 
> La réponse en déformation lors d'tm essai de fatigue-fluage serait plus importante que 
lors d'un essai de fluage simple. 
Cette étude expérimentale a servi en partie à montrer le comportement global et particulier 
des alliages de titane observés lors du fluage et de la fatigue-fluage, mais aussi la nécessité de 
la modélisation à l'échelle microscopique-mésoscopique pour mieux comprendre le pourquoi 
de la dispersion des réponses en fatigue-fluage. 
CHAPITRE 5 
ÉTUDE NUMÉRIQU E 
Introduction 
Le fluage à température ambiante des alliages de titane pose de multiples problèmes de 
durabilité et de fiabilité des stmctures dans les domaines de la constmction aéronautique 
(synergie fatigue-fluage ou «dwell effect»). Or il est fort probable que cette propension au 
«fluage à froid» dépend fortement de la texture locale que l'on trouve dans les pièces 
manufacturées (Bâche, 2003). On se propose dans le présent travail d'explorer cette 
problématique à l'aide de la technique de simulation numérique appelée automate cellulaire. 
Pour mieux comprendre et caractériser le comportement mécanique de ces matériaux, on 
étudiera d'abord le comportement en fluage et puis en fatigue -fluage à température ambiante 
de différents types de microstmcture que l'on générera en faisant varier les paramètres 
mécaniques du matériau. Les déformations et contraintes microscopiques et globales seront 
documentées. L'objectif est d'étudier, de façon comparative selon l'orientation et la 
distribution spatiale des textures locales, les contraintes et déformations maximales et 
minimales. L'évolution de ces données statistiques que seuls les automates cellulaires 
semblent pouvoir générer permettront de tirer des informations pertinentes. En particulier, les 
simulations en fatigue-fluage vont nous permettre d'interpréter certains phénomènes 
métallurgiques tels que l'influence du temps de maintien en fluage, l'apparition des fissures à 
plusieurs endroits dans l'échantillon à différents moments du cycle de vie, et l'obtention des 
contraintes élevées au sein de la microstmcture qui sont peut être à l'origine des mptures 
fatales de ces alliages de titane. 
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5.1 Descriptio n des microstructure s 
Les alliages de titane quasi alpha sont constitués d'un mélange de grains : 20% d'équiaxes 
(alpha primaire) possédant une orientation bien définie et 80% d'aciculaires (Alpha 
secondaire) composés de nombreuses orientations (variants). La stmcture hexagonale 
compacte de la phase alpha des alliages de titane implique que le module d'Young d'un grain 
varie en fonction de son orientation cristallographique par rapport à l'axe de sollicitation (ce 
module varie dans la gamme allant de 100 à 145 GPa). 
Afin de simuler le comportement mécanique de ces alliages en fonction de la répartition 
spatiale des propriétés mécaniques (particulièrement dans une macrozone), six 
microstmctures apparentées à ces alliages ont été utilisées dans cette étude (figure 5.1). Ces 
microstmctures générées à l'aide d'un programme numérique (développer sous Matlab) sont 
caractérisées par une matrice de 90*90 cellules dont chacune possède un module d'Young. 
Les microstmctures sont générées en tirant au hasard des valeurs de module d'Yoïmg dans 
une distribution définie. Ceci permettra d'appliquer le principe d'Eshelby (milieu 
statistiquement représentatif)-
Les microstmctures 1 et 2, sont générées à l'aide d'une distribution aléatoire des cellules 
dans l'espace (distribution selon l'angle d'orientation) où les modules d'Young sont calculés 
en fonction de l'angle d'orientation. Ces deux microstmctures ressemblent d'avantage à un 
matériau réel d'alliage de titane (voir figure 4.2 du chapitre 4). Par ailleurs les 
microstmctures 3 à 6 sont générées à l'aide d'une distribution aléatoire des valeurs des 
modules d'Young des cellules. Ces microstmctures sont un complément pour les 
microstmctures 1 et 2, elles vont nous permettre de montrer l'influence de certaines 
distributions particulières sur le comportement en fatigue-fluage. Les distributions des 
modules d'Young dans les microstmctures sont représentées dans la figure 5.2. 
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Figure 5.1 Distribution  spatiale des grains dans les microstructures : les différentes 
couleurs correspondent aux différentes valeurs du module Young (GPa). 
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Figure 5.2 Distribution  du module d'Young dans  les microstructures de la figure 5.1;  le 
module d'Young  moyen  de  la  microstructure  1  (El=119,225  GPa), 
microstructure 2 (El=119,320  GPa), microstructure 3 (El=121,446  GPa), 
microstructure 4 (El=121,223  GPa), microstructure 5  (El=120,213  GPa), 
microstructure 6 (El=120,457 GPa) 
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5.2 Calcul du module d'Young en fonction de l'orientation cristalline 
Une formulation des constantes de rigidité élastique en fonction de la direction de 
sollicitation par rapport à la maille cristalline élémentaire est doimée par (Hayes, 1972). Potir 
la direction de sollicitafion n (ni, n2, n3), le module d'Young E(n) est doimé en notation 
matricielle par l'équation suivante: 
E{n)=[n^':S:n'''Y (5.1) 
Ou 5 représente la matrice de souplesse, ® le produit matriciel et (:) la double contraction 
matricielle telle que B.m  =^5yw f^ki  • 
kl 
La maille hexagonale compacte est généralement supposée vérifier une symétrie transverse 
selon l'axe (c). La rigidité élastique est dans ce cas homogène dans le plan de base. Ceci a été 
implicitement introduit dans la matrice de souplesse par les relations : 
S u n - S2222 ; S1133 - S2233 et S1212- '-^  ('/z ( S u n- S1122)) (5.2) 
Avec dans le repère orthonormé cristallin (ei, e2, es) les directions 1 et 2 comprises dans le 
plan de base et la direction 3 confondue avec l'axe c [0001] (figure 5.3). 
Figure 5.3 Cellule élémentaire hexagonale compacte. 
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Dans le cas des stmctures hexagonales au lieu de définir les indices à partir des trois axes non 
coplanaires Ox, Oy et Oz on définit les indices de Miller-Bravais à partir de quatre axes el , 
e2, e3 et C, les trois premiers sont coplanaires et forment entre eux des angles de 120°, le 
quatrième est normal au plan qui contient el, e2, e3. Ces indices des plans sont notés (hkil), 
on les obtient de la même façon que les indices de Miller. Les trois premiers sont reliés a 
trois vecteurs de même longueurs et coplanaires (el, e2, e3), le troisième indices égale a 
[i=-(h+k)]. La direction de l'axe c de la maille hexagonale a comme coordonnées [0001]. 
Les valeurs des constantes de la matrice de souplesse de la phase a  du titane considérées 
dans ce travail sont celles obtenues à partir de mesures expérimentales à température 
ambiante sur du titane a  pure par (Flowers et al, 1964) et (Fisher et al, 1964) mais 
normalisée pour un alliage TA6A14V fortement texture : 
Sun = 9,98.10"'^ m^N"', Sn22 = -4,71.10"'^ m^N"', Sn33= S2233 = -1,93.10"'^ m^N'', 
S3333 = 6,90.10"'^ m^N-', Si3i3 = S2323 = 5,35.10-'^ m^N"' et S1212 = 1,84.10"'^  m^N"'. 
En dehors des composantes symétriques, les autres constantes de la matrice de souplesse sont 
nulles. En notation indicielle de la formulation de (Hayes, 1972) donnée plus haut, l'inverse 
du module E peut s'écrire : 
llE{n) =  n^' -.S-.n^'  =Y,S,,  n,  n^ n, n,  (5.3) 
ijkl 
Avec n  = n{n^,n2,n^) 
l / £ = 5 , ,„ n," -1-52222 «2' + -^ 3333 «3^ + 25,,22 «,^ "2^ +^S^^^^  «,^ n/ 
2 2 
+ 252233^2 "3 +452323^^2 «3 +45,3,3/7, «3 +45,2 ,2 «, "2 ' 
(5.4) 
Étant donné la symétrie isotrope transverse, le module d'Young ne dépend que de l'angle 0 
entre l'axe de sollicitation et la direction c [0001] de la maille hexagonale compacte de la 
phase a  du TA6A14V comme schématisé sur la figure 5.3. En considérant que l'axe de 
sollicitation a  ait pour coordormées dans le repère cristallin l'expression : 
o-(cr, ,0-2,0-3 ) = (sin(6'),0,cos(6')), 
n (ni, n2, «3) = (sin {0) cos {ç), sin {0) sin {ç), cos {0)) 
En développant la formulation indicielle de 1/E, on obtient : 
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l / £ = 5 „ „ + ( - 2 5 „ „ + 2 5 „ 3 3 + 45,3,3) cos'(^) 




9,98.-2,42 cos ' (^)-0,66 cos'(^) (5.6) 
L'évolution théorique du module d'Yotmg calculée en fonction de l'angle 0  est tracée sur la 
figtire 5.4. Le module d'Young est maximal lorsque la direction de sollicitation est confondue 
avec l'axe c  et vaut 145,6 GPa. Il est minimal et vaut 100,2 GPa lorsque la direction de 
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Figure 5.4 Évolution du module d'Young E de la phase a du TA6A14V en fonction de 
l'angle d'inclinaison 0entre l'axe c et l'axe de sollicitation. 
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Dans le modèle d'automates cellulaires développé, l'ensemble des grains est caractérisé par 
leur module d'Young. Ce demier ne dépend donc que de l'angle 0  entre l'axe c et la 
direction de sollicitation. Cependant, les outils de caractérisation cristalline des matériaux 
tels que l'EBSD (Electron Backscattering Diffraction) foumissent l'orientation locale du 
réseau cristallin par rapport au repère macroscopique suivant les 3 dimensions. Cette 
orientation est généralement foumie au travers des angles d'Euler. Dans la convention de 
Berger, les trois angles d'Euler ((pi, (j), 92) dorment les trois rotations entre le repère cristallin 
(ei , 62 , es : axes principaux du cristal) et le repère macroscopique {e\  , ej  ,  e^,  : axes 
principaux de l'échantillon) (figure 5.5). tpi est la rotation autour de l'axe e-^',  suivie par la 
rotation (j) autour de l'axe ei et finalement suivie par la troisième rotation 92 autour de l'axe 
c 
es à nouveau, cpi et 92 varient de 0 à 2u et (j) de 0 à u. 
*-e,= 2 « 1 / ••e- . 
e 2 
Figure 5.5 Représentation de la rotation des angles d'Euler (^1, ^,  <j>2); (ef, ef, ef) 
axes du cristal et (ef, e / , ef)  axes  de l'échantillon.(Tiré de Bridier, 2006) 
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Ce changement de repère se formalise par la matrice de rotation G 
G = 
ef 
cos^, cos^2-sin^, sinç?2Cos^ sin^, sinç92+cos^, sin^2Cos^ sinç72sin^ 
- cos(;3, sin^2 ~ ^ inç?, cos^2 ^^^'P ~  sin(p  ^sinç)2 + cosç9, cos^j ^^^^ cosçc»2 sin^ 





La matrice d'orientation G est la matrice de changement de repère entre le repère orthonormé 
cristallin (ei , e2 , es ) et le repère orthonormé macroscopique (ei , 62 , 63 ). Le calcul des 
paramètres de la matrice G vient naturellement de l'expression de chaque vecteur unitaire de 
l'un des repères en fonction des vecteurs unitaires de l'autre repère. L'utilité de la matrice G 
vient du fait que le module d'Young doit être exprimé dans le repère macroscopique 
(contrainte / déplacement imposé) mais qu'il varie suivant une direction de sollicitation dans 
le repère cristallin. 
Dans le cas de l'étude sur des éprouvettes en alliages de titane, le repère cristallin (ei ) 
correspond à un repère orthonormé au sein de la maille hexagonale compacte et le repère 
macroscopique correspond au repère (X, Y, Z) de l'éprouvette. 
Ainsi, l'angle 0  entre l'axe (c) et tme direction de sollicitation cr(crj,Cj,0-3) dans le repère 
macroscopique, se calcule par : 
cos(^) = (T, sin(^, )sin((z))- (T2 cos(^| )sin{(^)+a  ^ cos(^) (5.8) 
Soit 
0 =  acos{a^ sin(^,)sin((2))-cTj cos(çc»,)sin((z))+cr3 cos(^)) (5.9) 
A partir de la distribution en orientation cristalline, il est alors aisé d'obtenir la distribution en 
module d'Young théorique à partir de l'équation (5.6). Cette distribution en module d'Young 
pourra alors être une dormée d'entrée au modèle d'automates cellulaires. 
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5.3 Propriété s mécanique s des microstructure s 
Pour mettre en évidence certains phénomènes métallurgiques, les microstmctures ont été 
générées de telle manière que leurs propriétés mécaniques moyermes soient 
approximativement égales. Ainsi les valeurs moyennes des modules d'Young (£) et celles 
du paramètre de résistance (/sr) définies dans l'équation (3.41) seront approximativement 
égales, en particulier pour les microstructures 3 à 6 qui ont des distributions spatiales très 
différentes. Par ailleurs la valeur locale du paramètre de résistance K  que chaque grain 
(cellule) va prendre sera tributaire de son orientation cristallographique dans la 
microstmcture, plus K  sera faible plus le grain pourra fluer facilement. En absence de 
dormées expérimentales sur la valeur réelle du paramètre de résistance K  d'un monocristal du 
titane en fonction de son orientation, ce paramètre sera calculé en première approximation en 
fonction du module d'Young de chaque grain (cellule). 
'c = f{E) (5.10) 
Le calcul de ce paramètre va se faire, en tenant compte de certains phénomènes 
métallurgiques propres aux alliages de titane. En effet deux principales observations ont été 
rapportées concemant le glissement cristallographique des grains dans les alliages de titane. 
Selon Bach, (1997), Bridier, (2006) et Savage, (2000) le glissement des grains dans les 
alliages de titane se fait surtout selon les plans prismatiques et basaux de la stmcture 
hexagonale a (figure 5.6). C'est les grains avec une orientation comprise entre 55° et 90° qui 
sont susceptibles de se déformer, soit les grains dont l'angle entre leur grand axe (c) et la 
contrainte de chargement varie entre 55° et 90° (Module d'Young varie entre 100 GPa et 110 
GPa). Selon Bieler et al, (2002) le glissement des grains se fait beaucoup plus dans le plan 
basai, c'est-à-dire les grains qui sont dans la zone d'orientation à 55° se déforment plus 
facilement que les autres. 
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Figure 5.6 Plans de glissements de la cellule élémentaire hexagonale compacte. 
Ainsi, suite à ces observations une relation a été établie pour permettre aux grains orientés 
favorablement de glisser selon le plan basai (55°) et prismatique (90°). En jouant siu- le 
paramètre de résistance K , une relation entre Eet  ica  été définie par partie. 
K^ =a E^ +b (5.11) 
Où £" est le module d'Young de chaque grain (cellule) et K^  la valetu- du paramètre de 
résistance du matériau dans chaque grain (cellule). 
Deux hypothèses sont considérées afin de calculer le paramètre /r^dans chaque grain 
(cellule): l'hypothèse selon laquelle seuls les grains favorables au glissement basai sont 
facilement déformables par fluage à froid (hypothèse I) et l'hypothèse selon laquelle les 
glissements prismatiques sont possibles également (hypothèse II). 
5.3.1 Hypothès e de glissement cristallographique I 
On considère que seuls les grains (cellules) qui sont dans la zone d'orientation proche de 55° 
se déforment d'avantage. Cela veut dire que le glissement se fait selon les plans basaux. 
Dans ce cas, le calcul du paramètre de résistance K^  se fait en choisissant une valeur x:^ ^ 
correspondant au module d'Yotmg maximale £ = 145 GPa afin d'empêcher le glissement de 
ces grains, une valetir intermédiaire K^^^  qui correspond au module d'Yotmg minimale 
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£ = 100GPa et une valeur K^^^  qui correspond au module d'Young£ = llOGPa pour 
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Figure 5.7 Évolution du paramètre de résistance K'^ en fonction du module d'Young 
(Hypothèse I: glissement basai). 
L'équation (5.11) sera alors utilisée dans un premier temps pour calculer le paramètre K^ 
des grains dont le module d'Young est compris entre 110 GPa et 145 GPa avec a  et 
b dormes par: 
a = 
max min 
E -  E 
max min 
1^ t -
L J - ma x mi n r 




Entre lOOGPa et 110 GPa a  et  b  seront calculés comme suit 
a = 
^ i n l ^ m m 
E ,-E 
int min 





5.3.2 Hypothès e de glissement cristallographique I I 
On considère que tous les grains (cellules) localisées dans la zone d'orientation allant de 55° 
à 90° se déforment facilement. Pour cela, le glissement se fait selon les plans prismatiques et 
basaux. Dans ce cas, le calcul du paramètre K'^  se fait en choisissant une valeur maximale 
K^^ qui correspond au module d'Young maximale £ = 145 GPa pour empêcher la 
déformation des grains avec une telle rigidité et une valeur /c-^ ,„ correspondant au module 
d'Young £ = 100 GPa pour les grains qui se déforment (figure 5.8). 
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Figure 5.8 Évolution du paramètre de résistance K'^ en fonction du module d'Young 
(Hypothèse II: glissement prismatique et basai). 
L'équation (5.11) sera alors utilisée dans tm premier temps pour calculer le paramètre K^ 
des grains dont leur module d'Young est compris entre 110 GPa et 145 GPa avec comme 
expression de a et Z) : 
a = 
'^min 
£ - E 
max min 
t ^ _ max min r 





Le paramètre de résistance K^  des grains dont leur module d'Young est compris entre 100 
GPa et 110 GPa recevra la valeur minimale K^^^  choisie. 
Il est très important de noter que dans le cas des automates cellulaires le concept de maillage 
n'est plus utilisé. En revanche, on considère que chaque cellule sera liée bijectivement à un 
grain. Dans le cas présent, le matériau est représenté par un empilement d'hexagones, et le 
voisinage de chaque grain est constitué par ses 6 premiers voisins. De plus, vu les faibles 
déformations qui sont mises en jeu lors du fluage à température ambiante des alliages 
simulés, le glissement aux joints de grains n'est pas pris en considération dans le modèle, de 
telle sorte que les relations de voisinage ne changent pas au cours de la déformation. 
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5.3.3 Calcu l numérique des paramètres définissant >^ 
Dans le but de justifier le choix des paramètres K  pouvant être considérés comme des 
valeurs de référence pour la suite de nos travaux, une étude comparative entre la simulation 
numérique du fluage menée sur la microstmcture 1 et le fluage expérimental mené sur 
l'éprouvette (Ep8) EPBXCIOCB été réalisée. Le fluage est effectué en simulant des tests à 
déformation imposée f°° jusqu'à ce que le matériau atteigne une contrainte globale 
préétablie a^j = 830MPa. Le matériau sera maintenu à cette charge pendant toute la durée du 
fluage (50 heures). Selon les deux hypothèses émises dans cette étude, les paramètres v^^, 
K^^^et x-j„, ont été introduits par itération jusqu'à ce que la courbe numérique vierme 
coïncider avec la courbe expérimentale. Ainsi, dans le cas de l'hypothèse I (glissement basai) 
on a trouvé les valeurs données par : x-^ ,^^  = 2300 MPa, x-,„, =1250 MPa et 
'^ min ~  1040MPa. Tandis que dans le cas de l'hypothèse II (glissement prismatique et basai) 
'^ max = 2000 MPa et  K^^^  = 1900 MPa. Les paramètres m et « de la loi de puissance de 
l'équation (3.42) sont identiques pour les deux hypothèses et valent 0.01 et 0.025 
respectivement. 
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Les figures 5.9 et 5.10 montrent l'évolufion de la déformation en fonction du temps de fluage 
selon l'hypothèse I et II respectivement. 
0) 0.00 6 
c 
o 
2 0.00 5 
^ 0.00 4 
t A ^ m * * ' 
Kmax 230 0 Kint125 0 e t Kmi n 104 0 MP a 
Expérimentale: (Ep8) EPBXC_10_C B 
A AC-microstructur e 1 
0 2000 0 4000 0 6000 0 8000 0 10000 0 12000 0 140000 16000 0 
temps (s) 
Figure 5.9 Courbe de déformation en fluage versus le temps defiuage: comparaison 
entre l'éprouvette 8 (voir chapitre 4) et la microstructure 1 (Hypothèse I, 
glissement basai). 
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Figure 5.10 Courbe de déformation en fluage versus le temps defiuage: comparaison 
entre l'éprouvette 8 (voir chapitre 4) et la microstructure 1 (Hypothèse II, 
glissement prismatique et basai). 
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Les deux résultats montrent selon les valeurs introduites, une concordance entre la réponse en 
déformation numérique et expérimentale selon les valeurs numériques choisies du paramètre 
de résistance du matériau « K » et des paramètres de loi de puissance w et n de l'équation 
(3.42). Ces valeurs calculées seront les valeurs de références des paramètres mécaniques des 
microstmcttires utilisées pour le reste de l'étude. Les tableaux 5.1 et 5.2 résument les 
paramètres mécaniques des 6 microstructures. 
Tableau 5.1 




















£ _ =100,200 




£ _ =142,993 




















Pour toutes les microstmctures les paramètres de loi de puissance de l'équation 
(3.40) m  et  n  vaut 0.01 et 0.025 respectivement. 
m 
Tableau 5.2 
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Pour toutes les microstructures les paramètres de loi de puissance de l'équation 
(3.40) m  et  n  vaut 0.01 et 0.025 respectivement. 
5.4 Simulation du comportement mécanique en fluage simple 
Le calcul du fluage a été mené sur les six microstructures en simulant des essais à 
déformation imposée à l'infini jusqu'à ce que la contrainte globale préétablie de 830 MPa 
soit atteinte. Puisqu'on est axisymétrique, la contrainte globale de 830 MPa qu'on devait 
atteindre est vérifiée selon la direction principale de la charge appliquée (direcfion X33; figure 
5.11). 
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Le matériau est maintenu à cette charge pendant une période de 50 heures pendant laquelle le 
matériau flue. La simulation du fluage est menée selon les deux hypothèses I et II émises 
précédemment. 
Figure 5.11 :  représentatio n des directions de sollicitation dans l'hexagone d'u n A C 
5.4.1 Résultat s des simulations 
Dans le présent travail, l'analyse du comportement mécanique du matériau est basée sur les 
propriétés mécaniques calculées selon la direction (X33). 
5.4.1.1 Analys e macroscopique de la déformation 
Les figures 5.11 et 5.12 comparent la réponse en fluage des six microstmctures simulées. À 
première vue, on constate que la réponse en déformation est assez différente pour les six 
microstmctures. Comme on l'a vu au chapitre 4, c'est un phénomène caractéristique des 
alliages de titane. 
Ces résultats mettent en évidence un phénomène très important à savoir que des matériaux 
ayant le même type de microstmcture peuvent donner des réponses différentes en fluage. Ces 
réponses peuvent à leur tour varier selon le type de glissement cristallographique activé. 
C'est le cas par exemple des microstmctures 5 et 6. En effet dans le cas où le glissement est 
purement basai (Hypothèse I) la microstmcture 5 flue plus facilement que la microstmcture 
6, par contre lorsque le glissement se fait selon les plans prismatique et basai, la 
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Figure 5.12 Courbe de déformation versus le temps de fluage pour les six 


























Figure 5.13 Courbe de déformation versus le temps defiuage pour les six 
microstructures de la figure 5.2 (Cas de l'hypothèse II). 
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Ces résultats vieiment montrer un autre phénomène différent de celui obtenu par (Brandes et 
al, 2007) et présenté au paragraphe 1.4.1 de la revue de littérature où l'on a vu que des 
échantillons avec des microstructures différentes (propriétés différentes) donnent des 
réponses différentes en fluage. 
Un autre aspect concemant l'écoulement en fluage mérite d'être mentionné. En effet, on doit 
s'attendre à ce que plus le paramètre de résistance moyen (/f) est faible plus le matériau flue 
facilement. Cependant la figure 5.11 par exemple, nous indique que la microstmcture 1 dont 
la valeur moyenne du paramètre de résistance (/c) = 1436 MPa se déforme plus facilement 
que la microstmcture 5 dont la valeur moyenne du paramètre de résistance (/r) = 1433MPa. 
Les courbes des vitesses de déformation moyennes présentées dans la figure 5.13 nous 
montrent effectivement que la microstmcture 1 se déforme plus vite que la microstmcttire 5. 
Ces vitesses de déformation diminuent constamment pendant la période de fluage jusqu'à un 
Q Q 
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Figure 5.14 Courbe de vitesse de déformation moyenne versus le temps de fluage pour la 
microstructure 1 et microstructure 5 (Cas de l'hypothèse II). 
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5.4.1.2 Analys e microstructurale de s déformations e t contraintes 
Afin de mieux comprendre les phénomènes métallurgiques décrits dans le paragraphe 
précédent, une analyse microstmcturale a été réalisée. Les données locales foumies par les 
automates cellulaires (AC) montrent que le comportement global du matériau est fortement 
affecté par l'orientation cristallographique et la disposition spatiale des grains. Au cours de 
l'essai, chaque grain évolue d'une manière différente selon son voisinage spécifique. Les 
figures 5.14 et 5.15 montrent la comparaison des déformations et contraintes maximales 
locales des microstmctures 1 et microstructure 5 respectivement. 
On voit que globalement le niveau de déformation et contrainte locale de la microstmcture 1 
est plus important que celui de la microstmcture 5. La déformation maximale de la 
microstmcture 1 est de 76% plus grande que celle de la microstmcture 5 alors que pour la 
contrainte maximale elle est de l'ordre de 7 % (voir figure 5.16 et 5.17). Ces données 
montrent que l'activité du glissement basai des grains est plus intense dans la microstmcture 
1 que dans la microstmcture 5. Cet état de fait pourrait être à l'origine de l'accentuation de la 
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Figure 5.15 Evolution des déformations maximale locales en fonction du module 






























• microstructur e 1 
• microstructur e 5  ' 
A^ A cas : kmax=2300, kmin=1040 , kminp=1250MP a 
100000 11000 0 12000 0 13000 0 14000 0 15000 0 
Module d'Youn g (MPa ) 
Figure 5.16 Évolution des contraintes maximales locales en fonction du module 
d'Young (cas de l'hypothèse I). 
(a) (b ) 
Localisation de la déformation 











113 et 142 
Localisation de la contrainte 











129 et 144 
Figure 5.17 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la déformation et 









Localisation de la déformation 











114 et 144 
Localisation de la contrainte 
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121 et 142 
(a) 
Figure 5.18 (a) microstructure 5 ; (b) zoom sur la position de la déformation et 
contrainte maximale après fluage. 
Les résultats de l'analyse microstmcturale mettent en évidence un phénomène physique très 
important à savoir que la réponse de la déformation d'un matériau n'est pas directement liée à 
ses propriétés macroscopiques comme la moyerme du module d'Young. Les variations 
locales et les distributions du module d'Young peuvent conduire à des réponses très 
différentes en fluage. Ce qui explique aussi pourquoi certaines configurations spécifiques 
d'orientation de grains dans la microstmcture peuvent être particulièrement donmiageables 
pour certains échantillons lors du fluage. 
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5.4.2 Influenc e de s paramètre s définissan t l e paramètr e d e résistanc e «K» su r l e 
comportement e n fluag e 
La réponse en déformation lors du fluage semble très sensible aux variations du paramètre de 
résistance du matériau «/r». En effet, une légère diminution de la valeur minimale du 
paramètre «K»  entraîne une grande déformation du matériau (figure 5.18). alors qu'une 
augmentation induit une plus grande résistance. Par ailleurs l'augmentation ou la diminution 






Figure 5.19 Courbe de déformation en fluage versus le temps defiuage de la 
microstructure 1; effet du paramètre « K » (cas de l'hypothèse II). 
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5.4.3 Influenc e de s paramètre s m e t A ? de l a lo i d e puissanc e su r l e comportemen t 
en fluag e 
La réponse en déformation lors du fluage à froid présentée à la figure 5.19 montre une forte 
sensibilité aux variations des paramètres de loi de puissance «m» et «n».  Une petite 
augmentation de la sensibilité à la vitesse induit une forte augmentation de la déformation. 
L'augmentation du coefficient d'écrouissage contribue aussi à l'augmentation de la 
déformation en fluage alors que la diminution de celui-ci induit un ralentissement du fluage. 
Ces résultats montrent que l'un des plus importants facteurs induisant une accélération du 
fluage à température ambiante des alliages de titane est la faible valeur du coefficient 
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Figure 5.20 Courbe de déformation en  fluage versus le temps defiuage de la 
microstructure 1; effet des paramètres «m» et «n» (cas de 
l'hypothèse II). 
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5.5 Simulatio n du comportement mécanique en fatigue fluage 
Dans le but de mieux comprendre et mieux prédire le comportement mécanique en service 
des alliages de titane, deux approches ont été utilisées pour développer le modèle numérique 
permettant la simulation des tests de fatigue-fluage à température ambiante. Le premier est 
basé sur une approche mécanique qui a permis de développer la partie mathématique du 
modèle tandis que le deuxième est basé sur une approche plus métallurgique. Principalement 
ces deux approches qui sont de type axisymétrique consistent à reproduire ces trois étapes : 
> Chargement élastique linéaire avec déformation imposée; 
> Maintien à une contrainte globale constante (fluage); 
> Décharge élastique. 
5.5.1 Approch e mécaniqu e 
Dans cette approche, le calcul de la déformation en maintien est basé sur le principe de 
l'accimiulation. La déformation physique s  étant définie par l'expression : 
^')T =  '"T- (5.18 ) 
Lci ^  - ^ 0 
où L  est la longueur finale et Ig la longueur initiale de l'éprouvette. 
Cette déformation est additive et peut être vérifiée comme suit : 
(5.19) 
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Ainsi, dans notre modèle de simulation en fatigue-fluage, l'accumulation de la déformation 
relative à la période de maintien durant les cycles de fafigue sera calculée en appliquant le 
principe additif de la déformation à l'équation (3.42) : 
I 
sf;{cycl +  \) = sf;{cycl) +  -^ 
5"^  /=rA^ ' 
v'^ y 




Le facteur de sensibilité à la vitesse {m),  le  coefficient d'écrouissage {n),  le temps de 
maintien de la charge (At)  et  le  paramètre de résistance {/c)  constituent les principaux 
paramètres mécaniques du matériau. 
Dans cette approche il est implicitement supposé qu'à chaque nouvelle étape de fluage, le 
fluage repart à zéro, c'est-à-dire que la déformation induite par le temps de fluage est 
proportionnelle à A/ et indépendante des déformations accumulées précédemment. 
5.5.1.1 Résultats et discussion 
Les essais de fatigue-fluage ont été menés sur les six types de microstmctures en simulant 
des essais à déformation imposée. Cette déformation sera calculée en fonction de la 
contrainte globale préétablie de 830 MPa. Le matériau est maintenu à cette charge pendant 30 
secondes (période dite de Dwell) puis la charge est relâchée pour ainsi permettre le retotir 
élastique. Ces essais de fatigue-fluage ont été répétés jusqu'à 6000 cycles. Les deux 
hypothèses développées au (paragraphe 5.2.1 : glissement basai uniquement et glissement 
prismatique et basai) sont prises en considération. Les simulations ont été réalisées à l'aide 
d'un programme numérique écrit sous Matlab. 
Les figures 5.20 et 5.21 comparent la réponse en fatigue-fluage des six microstmctures pour 
l'hypothèse I et l'hypothèse IL On constate que la réponse en déformation des six 
microstmctures est assez différente. Comme pour le fluage, différentes microstmctures ayant 
des propriétés mécaniques moyeimes proches mais ayant des distributions spatiales et des 
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orientations cristallographiques différentes dorment des réponses en fatigue-fluage 
complètement différentes. 
D'autre part, on a constaté que dans le cas de l'hypothèse II, le niveau de déformation est 
plus important que celui de l'hypothèse I (l'échelle des déformations est doublée, figure 
5.20). En effet, en tenant compte de l'activité de glissement sur les plans prismatiques et sur 
les plans basaux, on démontre que le niveau de déformation macroscopique du matériau 
augmente, mais aussi que la sensibilité des alliages de titane au phénomène de fatigue-fluage 
est probablement due à cette double activité qui induit d'importantes déformations plastiques. 
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Figure 5.21 Courbes de la déformation totale versus le nombre de cycles de vie en fatigue-
fluage (Cas hypothèse I). 
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1000 2000 3000 400 0 
Cycle 
5000 600 0 700 0 
Figure 5.22 Courbes  de la déformation totale versus le nombre de cycles de vie en fatigue-
fluage (Cas hypothèse H). 
5.5.1.1.1 Localisatio n des contraintes e t déformation s 
L'analyse des informations locales montre que les contraintes maximales sont localisées sur 
les grains avec des valeurs maximales du module d'Young et dont le voisinage est composé 
de grains hétérogènes (module d'Young grands et faibles) (figures 5.22). Les déformations 
maximales sont localisées sur les grains ayant un faible module d'Young et dont le voisinage 
est composé aussi de grains de module d'Young faible (Figure 5.25). Ces résultats montrent 
aussi que la position de la contrainte et de la déformation maximale varie au cours des cycles 
de fatigue-fluage ((figures 5.22 et 5.23) et (Figure 5.24 et 5.25)). Ils mettent ainsi en évidence 
l'effet de la distribution spatiale des grains dans la microstmcture et de leurs orientations 
cristallographiques vis-à-vis du voisinage immédiat sur le comportement lors de l'étape de 
fluage. 
Localement on voit qu'avant d'aboutir à 6000 cycles, certains grains ont déjà atteint un 
niveau de contrainte très élevé, ce qui laisse à penser que le matériau peut se rompre 
124 
prématurément du fait que ce niveau de contrainte peut atteindre le seuil de clivage 
provoquant l'apparition des fissures pouvant éventuellement se propager rapidement si 
l'enviroimement est propice. 
Après 1 cycle de fatigue-fluage: 
les coordonnées de la cellule 
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137 et 142 
(a) (b) 
Figure 5.23 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la contrainte maximale 
après le 1'"" cycle, (Cas hypothèse II).. 
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Après 6000 cycles de fatigue-
fluage: les coordormées de la 
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100 et 144 
(a) (b) 
Figure 5.24 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la contrainte maximale 
après 6000 cycles, (Cas hypothèse II). 
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Après 1 cycle de fatigue-fluage: 
les coordonnées de la cellule 













Figure 5.25 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la déformation maximale 
après le 1'"" cycle, (Cas hypothèse II). 
Après 6000 cycles de fatigue-
fluage: les coordonnées de la 













101 et 118 
Figure 5.26 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la déformation maximale 
après 6000 cycles, (Cas hypothèse II). 
L'un des grands avantages des AC est qu'ils permettent de suivre l'évolution des contraintes 
pour chaque grain en fonction du nombre de cycles. Ainsi, on peut choisir les grains qui nous 
intéressent et suivre leur évolution. Les figures 5.26 montrent quelques exemples de cette 
évolution des contraintes rapportées plus en détails dans (Boutana et al, 2008). Globalement, 
on remarque que le comportement varie beaucoup d'un grain à l'autre. En particulier, le grain 
ayant le module d'Young maximal (courbe 2) montre une augmentation rapide de la 
126 
contrainte locale pour atteindre un niveau très élevé dès les premiers 800'^ *"^ ^ cycles, la 
contrainte diminuant ensuite légèrement jusqu'à une valeur plateau. Le grain ayant la 
contrainte maximale au premier cycle (courbe 3) semble monter continuellement même après 
6000 cycles, ce qui suggère qu'un maximum plus élevé pourrait être atteint au bout d'un plus 
grand nombre de cycles. À l'inverse, le grain ayant la contrainte maximale au 6000'*"^ ^ cycle 
(courbe 1) voit sa contrainte augmenter jusqu'à une valeur de 1141 MPa après 2000 cycles 
puis se stabiliser à un niveau seuil de 1151MPa après 6000 cycles. 
Ce résultat est important puisqu'il montre que non seulement la position du maximum de 
contrainte au sein de la microstmcture change au cours de l'essai de fatigue-fluage, mais 
aussi que certaines contraintes élevées peuvent n'être générées dans certaines régions de la 
microstmcture qu'après tm nombre significatif de cycles. Ces niveaux de contraintes 
obtenues à différents moments de la fatigue-fluage peuvent atteindre le seuil de clivage 
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5000 6000 7000 
Figure 5.27 Évolution des contraintes locales en fonction du nombre de cycle de 
vie. Courbe l.'grain ayant la contrainte maximale atteinte après 6000 
cycles; courbe 2: grain ayant le module d'Young maximum; courbe 
3: grain ayant la contrainte maximale atteinte après 1 cycle. 
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5.5.1.1.2 Effe t du  temps de maintien sur le comportement e n fatigue -fluag e 
Afin de mettre en évidence l'effet du temps de maintien sur la réponse en déformation, on a 
pris le cas de la microstructure 1, et on a fait une étude comparative entre un test de fluage 
simple et deux tests de fatigue-fluage l'im avec un temps de maintien de 30s et l'autre avec 
un temps de maintien de 60s. La figure 5.27 montre la réponse en déformations en fonction 
du temps selon les différentes conditions. 
On remarque que la déformation en fatigue fluage est beaucoup plus grande que celle du 
fluage simple. En effet plus le temps de maintien augmente plus le matériau flue à chaque 
étape de fluage. Ceci dit, le chargement cyclique serait plus dramatique pour les alliages de 
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Figure 5.28 Courbes  de la déformation totale VS le temps équivalent en durée de vie. 
microstructure 1, (cas hypothèse II). 
D'autre part, la comparaison entre les deux tests de fatigue-fluage à 30s et 60s nous indique 
que la déformation macroscopique obtenue après 180000 seconde (équivalent a 6000 cycles 
pour le temps de maintien de 30s et 3000 cycles pour le temps de maintien de 60s) est plus 
importante pour tme période de maintien a 30s comparativement à une période de 60s. 
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Ceci peut être expliqué par le fait que la loi de fluage utilisée permet de décrire le processus 
de fluage d'un matériau neuf (n'ayant pas déjà subit de cycle de fluage). Or dans notre cas le 
fluage se manifeste à des périodes très courtes et entrecoupées durant les cycles de fatigue. Il 
est fort probable que lors des cycles de fluage successifs l'historique des grains influence son 
comportement et tende à ralentir la vitesse de déformation de ces demiers. 
5.5.1.2 Conclusio n 
L'étude menée à l'aide du modèle d'automate cellulaire selon l'approche mécanique nous a 
permis de prédire que: la réponse en déformation des alliages de titane ayant des propriétés 
mécaniques moyermes similaires présente des comportements locaux et globaux très 
différents en fatigue-fluage et en fluage. L'analyse des contraintes a montré que durant la 
fatigue-fluage, les grains atteignent différents niveaux de contrainte selon leurs distributions 
spatiales dans la microstructure, leurs modules d'Young et leur environnement. La contrainte 
change au sein de la microstmcture au cours des cycles de fatigue-fluage, mais aussi 
certaines contraintes élevées peuvent n'être générées dans certaines régions de la 
microstmcture qu'après un nombre significatif de cycles. La déformation macroscopique du 
matériau est plus grande en fatigue-fluage qu'en fluage. 
Cependant, l'approche mécanique n'a pas permis de prévoir l'effet du temps de maintien stir 
le comportement mécanique global en fatigue-fluage. Or il s'agit d'un phénomène très 
important à prendre en compte lors de la prédiction de vie en fatigue-fluage des alliages de 
titane. Cet aspect du modèle est peut être dû au fait qu'il n'est pas basé siu: des mécanismes 
reliés au fluage (création et armihilation des dislocations). A cet effet des modifications ont 
été apportées à l'approche mécanique en tenant compte des phénomènes d'adoucissement et 
de durcissements qui se produisent lors de la fatigue. Un autre approche appelée 
Métallurgique, utilisant un temps fictif pour le calcul de l'acctimulation des déformations lors 
de l'étape de maintien en fluage a été développée, elle sera présentée à la section suivante. 
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5.5.2 Approch e métallurgiqu e 
L'approche mécanique a été modifiée en introduisant dans le modèle certains aspects 
métallurgiques. Ainsi, au lieu d'utiliser le principe d'accumulation consécutif des 
déformations, on a proposé d'accumuler le fluage d'un cycle à un autre par le calcul d'un 
temps fictif à partir de l'équation de déformation en fluage. Ceci est motivé par le fait que 
lors des essais de fatigue-fluage, des phénomènes de durcissements et d'adoucissements 
occasiormés par les mouvements de dislocations vont influencer la réponse de la déformation 
qui serait naturellement différente de celle obtenue précédemment lorsque nous supposons 
que les cycles précédents n'ont pas d'effets. Imaginons un grain ayant une contrainte cr, au 
premier cycle (Figure 5.28). Pendant un temps de maintien de At  sa déformation sf^  serait 
alors au point 1. Si au deuxième cycle ce même grain va atteindre un autre niveau de 
contrainte a2 et  si l'on considère que la déformation due au fluage générée par le premier 
cycle reste, on peut alors définir un temps équivalent (appeler temps fictif) t.  qui serait le 
temps correspondant au point 2 (c'est-à-dire le temps qui correspond au même niveau de 
déformation sf^  obtenu au cycle précédent). Ainsi la déformation totale après le deuxième 
cycle serait 5/2 -  fi^f  + -^ O^ • 
Figure 5.29 Détails de mise au point d'un calcul avec la méthode du tempsfictif. 
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Selon l'approche métallurgique, la déformation totale du fluage après la période de maintien 
durant les cycles de fatigue-fluage sera calculée comme suit : 
sf,^ {cycle) = 




^Y"[At +  t^f)^n (5.21) 
Où At  est le temps de maintien de la charge et /^ représente le temps fictif de chaque grain 
(cellule), il est calculé par la relation suivante : 
t^ = 
sfl;{cylce-l) 
f ^c\ —1 
K yi^', 
m + n 1'"+'' 
\^  m 
(5.22) 
5.5.2.1 Résultat s et discussion 
Les simulations de fatigue-fluage ont été menées sur les six types de microstmctures 
présentées à la figure 5.1 en imposant une déformation à l'infini calculée en fonction de la 
contrainte globale préétablie de 830 MPa. Le matériau est maintenu à cette charge pendant 30 
secondes (période dite de Dwell) puis la charge est relâchée pour ainsi permettre le retour 
élastique. Les simulations de fatigue-fluage ont été répétées jusqu'à 6000 cycles. 
L'hypothèse I qui prend en compte seulement le glissement basai et l'hypothèse II les 
glissements prismatiques et basais développés au (paragraphe 5.2.1) sont prises en 
considération avec le nouveau modèle. Les figures 5.29 et 5.30 comparent la réponse en 
fafigue-fluage des six microstmctures pour l'hypothèse I et l'hypothèse II respectivement. On 
constate que le niveau de déformation est beaucoup plus faible comparativement a celui de 
l'approche mécanique. Néanmoins en vois que la réponse en déformation des six 
microstmctures est assez différente. Comme il a été vu pour le fluage et la fatigue-fluage par 
131 
l'approche mécanique, différentes microstructures ayant des propriétés mécaniques 
moyermes proches mais qui ont des distributions spatiales et des orientations 
cristallographiques différentes dorment des réponses en fatigue-fluage complètement 
différentes. Globalement, le niveau de déformation semble légèrement plus grand dans le cas 
de l'hypothèse II comparativement à celui de l'hypothèse I. La microstructure 5 se déforme 
beaucoup plus dans le cas de l'hypothèse I comparativement à l'hypothèse II, c'est l'inverse 
de la microstmcture 6. Ceci dit, pour certains types de microstmctures la déformation 
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Figure 5.3 0 Courbes  des  déformations totales  versus  le nombre de  cycle de  vie en fatigue 
























cas Kmax 2000 , kmln1090 MPa 
6 
1000 2000 3000 4000 5000 6000 
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7000 
Figure 5.3 1 Courbes  des  déformations totales  versus  le  nombre  de  cycle de  vie en fatigue 
(Cas hypothèse II). 
5.5.2.1.1 Effe t d u temps de maintien sur le comportement e n fatigue -fluag e 
Afin de mettre en évidence l'effet du temps de maintien sur la réponse en déformation en 
utilisant l'approche métallurgique basée sur le principe du temps fictif une étude 
comparative a été menée sur la microstmcture 1. Cette dernière a été soumise à deux tests de 
fatigue-fluage, l'un utilisant un temps de maintien de 30s et l'autre un temps de maintien de 
60s. La figure 5.31 montre que le maintien à 60s induit une déformation globale un peu plus 
grande que le maintien a 30s. Cependant le niveau de déformation reste faible en valeur 
absolue. En effet plus le temps de maintien est grand plus le matériau flue et plus la 
déformation globale en fatigue-fluage croit. Ainsi à la lumière des résultats obtenus ci-dessus 
on peut dire que l'approche métallurgique utilisant le principe du temps fictif nous a permis 
d'améliorer notre modèle du fait qu'on arrive à prédire l'effet du temps de maintien sur le 
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Figure 5.32 Courbes de déformation totale versus le temps équivalent en durée de vie. 
(microstructure 1; Cas hypothèse II). 
5.5.2.1.2 Localisatio n des contraintes et des déformation s 
Afin de mettre en évidence l'influence de la distribution spatiale et l'orientation 
cristallographique des grains sur le comportement en fatigue-fluage, une analyse 
microstmcturale à été menée. La microstmcture 1 subissant le test de fatigue-fluage selon les 
hypothèses I et II été choisi pour cette analyse. On a constaté après 6000 cycles, que pour les 
deux hypothèses, la contrainte maximale dans la microstmcture est localisée sur un grain 
avec module d'Young grand entouré de grains avec modules d'Young grand et faible (figure 
5.32). Autrement dit la contrainte maximale est localisée sur des grains orientés de 10° à 15° 
(angle entre l'axe de sollicitations et le grand axe c de la maille hexagonale) et dont le 
voisinage est composé de grains ayant des orientations de 5° et 55° (module d'Young de 143 
GPa et 109 GPa). 
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Localisation de la contrainte 
maximale dont les coordonnées 












109 et 143 
Localisation de la contrainte 
minimale dont les coordormées 












142 et 143 
Figure 5.33 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la contrainte maximale et 
minimale après 6000 cycles pour l'hypothèse I et II. 
Par ailleurs, que l'on soit dans le cas de l'hypothèse I ou de l'hypothèse II, la déformation est 
maximale sur des grains avec module d'Young faible et dont le voisinage est composé de 
grains avec module d'Young grand (figure 5.33 et 5.34). Cependant la déformation est 
minimale sur des grains avec module d'Young grand et dont le voisinage est composé de 
grains avec module d'Young faible dans le cas de l'hypothèse 1 (figure 5.33). Alors que dans 
le cas de l'hypothèse II, la déformation minimale est localisée sur des grains avec module 
d'Young grand et dont le voisinage est hétérogène (composé de grains avec module d'Young 
faible et grand) (figure 5.34). 
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Localisation de la déformation 
maximale dont les coordonnées de la 
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142 et 143 
Localisation de la déformation 
minimale dont les coordormées de la 
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100 et 103 
Figure 5.34 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la déformation maximale 
et minimale après 6000 cycles pour l'hypothèse I. 
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100 et 114 
Figure 5.35 (a) microstructure 1 ; (b) zoom sur la position de la déformation maximale 
et minimale après 6000 cycles pour l'hypothèse II. 
Ces résultats montrent un phénomène très important à savoir que durant le processus de 
fatigue il y a un effet de transfert de charge qui s'effectue entre les grains avec module 
d'Young faible et grand. En effet, les grains mous (module d'Young faible) dont les 
contraintes sont très faibles, se déforment davantage sous l'influence exercée par le voisinage 
constitué de grains très durs (module d'Young grand). Les grains mous ainsi déformés 
transféreront leurs charges vers leurs voisins durs. Ces demiers qui résistent à la déformation 
accumuleront la charge pour atteindre des niveaux de contrainte maximale. Ainsi la 
localisation des contraintes et déformations maximales et minimales est fonction de 
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l'orientafion cristallographique des grains (ici la nature du module d'Young) et de leurs 
distribufions spatiales dans la microstructure (effet du voisinage). Le type de glissement 
cristallographique activé (ici représenté par le paramètre de résistance du matériau) influe 
peu sur la localisation des propriétés mécaniques du matériau. 
5.5.2.1.3 Effe t d u Voisinage 
Potir mieux comprendre le rôle de l'environnement, une analyse des contraintes et 
déformations maximales en fonction du module d'Yotmg du grain et celui du module 
d'Yotmg moyen du voisinage a été réalisée. 
Potu- les deux hypothèses de glissement, les figures 5.35 et 5.36 montrent que la contrainte 
d'un grain augmente avec l'augmentation de son module d'Young et celui de son voisinage 
immédiat. Cependant le niveau de contrainte le plus grand peut être atteint dans des 
situations où le grain possède un module d'Young élevé (angle d'orientation est à 0°, le grand 
axe C de la maille hexagonale confondu avec l'axe de sollicitation) et dont le voisinage 
immédiat possède un module d'Yotmg moyen allant de 120 GPa à 135 GPa (angle 
d'orientation entre 28° et 45°). Le plus bas niveau de contrainte sera localisé sur des grains 
ayant des modules d'Young faible (orientés vers 55°) et dont le voisinage aura un module 
d'Young moyen grand (orienté vers 0°). De l'autre coté, les résultats des déformations 
montrent (figures 5.37 et 5.38) que plus le module du grain est grand et plus le module du 
voisinage est grand, plus le niveau de déformation sera faible est cela pour les deux 
hypothèses considérées. Par ailleurs, pour un grain ayant un module d'Young faible (allant 
de 110 à 115 GPa), la déformation augmente avec l'augmentation du module d'Young 
moyen du voisinage. 
Quelque soit le type de glissement privilégié, la déformation la plus importante est atteinte 
dans des situations où le grain possède un module d'Young faible (orienté entre 50°-55°) et 
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Figure 5.36 Évolution  des  Contraintes maximales  locales  en  fonction du  module 
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Figure 5.37 Évolution  des  Contraintes maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young du  grain et  du module d'Young  moyen  du  voisinage (cas  de 
l'hypothèse II). 
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Figure 5.38 Évolution  des  déformations maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young du  grain et  du module d'Young  moyen  du  voisinage  (cas  de 
l'hypothèse I). 
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Module de Young du grain (MPa) 
Figure 5.39 Évolution  des  déformations maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young du  grain et  du module d'Young  moyen  du  voisinage  (cas  de 
l'hypothèse II). 
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5.5.2.1.4 Étud e comparativ e de s contrainte s e t déformation s e n fonctio n de s cycle s d e 
fatigue 
Dans cette section, une étude comparative des contraintes et déformations locales entre le 1 '^ "^  
et le 6000'*"^ ^ cycle sera présentée afin d'analyser le comportement mécanique locale du 
matériau lors de la fatigue-fluage. Les résultats seront présentés selon les hypothèses I et IL 
L'analyse de l'évolution des déformafions totales (élastique+plastique) maximale des grains 
durant les cycles montre qu'elles n'évoluent pas beaucoup entre le 1'*^  et le 6000'^ "*^ cycle. 
Une augmentation est notable sur les grains orientés de 10° à 0° (module d'Young allant de 
138 GPa à 145 GPa, figure 5.39) et sur les grains orientés de 55° à 40° (module d'Young 
allant de 110 GPa à 120 GPa, figure 5.39). Dans le cas de la figure 5.40 où le glissement 
prismatique et basai sont privilégiés (hypothèse II) on a enregistré une diminution de la 
déformation au 6000'*'"^ cycle pour les grains orientés de 65° à 55° (module d'Young allant 
de 105 GPa à 110 GPa). Ceci est dû à la chute des déformations élastiques de ce type de 
grain (figure 5.41). 
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Figure 5.40 Évolution des déformations maximales locales en fonction du module 
d'Young, comparaison entre le premier et le 600&"'"^ cycle, 





-^ 0.01 3 
I f 0.01 1 
E £ 
c E  0.00 9 
. 2 •— • 
(0 
E 0.00 7 
.S 




A 1600 0 cycles 
A 1 cycle 
^" ca s Kmax 2000. kmin1090 MPa 
110000 12000 0 13000 0 14000 0 15000 0 
Module de Young (MPa) 
Figure 5.41 Évolution  des  déformations maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier et  le ôOOtf^'"^ cycle, 
(microstructure 1;  Cas hypothèse II). 
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Figure 5.42 Évolution  des  déformations élastique  maximales  locales  en  fonction du 
module d'Young,  comparaison  entre  le  premier et  le ôOOtf^"*^ cycle 
(microstructure 1;  Cas hypothèse II). 
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Figure 5.43 Évolution  des  déformations minimales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier cycle  et le 600tf^"^ cycle 
( microstructure 1;  Cas hypothèse I). 
« 0.00 8 
e; 
•J 0.007 5 
"(5 ^ ^ 
I 1 ^ 0.00 7 




a 0.005 5 
• î ^ ^ . ^ . 
*^AAAA ^ " ^ • 
* AA A A  • • * 
cas Kmax 2000. kmin1090 MPa 
• 6000 cycles 
A1 cycle 
100000 11000 0 12000 0 13000 0 14000 0 
Module de Young (MPa) 
150000 
i / 
Figure 5.44 Évolution  des  déformations minimales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier cycle  et le 6000'''"' cycle 
(microstructure 1;  Cas hypothèse II). 
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Pour les deux hypothèses, les déformafions minimales augmentent considérablement au bout 
de 6000 cycles et cela pour tous les types d'orientations (figures 5.42 et 5.43). 
L'augmentation de la déformation minimale est plus notable dans le cas de l'hypothèse II. 
Cette augmentation est remarquée surtout sur les grains orientés de 50° à 90° (Module 
d'Young allant de 110 GPa à 100 GPa) (figure 5.42). 
Un changement important de comportement est remarqué au niveau des contraintes 
maximales locales entre les grains ayant des modules d'Young inférieurs à 128 GPa et ceux 
plus élevés (figures 5.44 et 5.45). En effet, les contraintes maximales augmentent surtout 
potir les grains orientés de 0° à 30° (module d'Young allant de 145 GPa à 128 GPa), et 
diminuent considérablement pour les grains orientés de 50° à 90° (module d'Young allant de 
115 GPa à 100 GPa). Cette augmentation de contrainte est beaucoup plus notable dans le cas 
de l'hypothèse I comparativement à l'hypothèse II particulièrement pour les grains avec les 
modules d'Young les plus élevés (module d'Young allant de 138 GPa à 145 GPa). 
Concemant les contraintes minimales, on remarque dans le cas de l'hypothèse I (figure 5.46), 
qu'elles subissent une diminution importante pour les grains orientés à 55° (module d'Yotmg, 
110 GPa) mais elles restent quasi constantes durant tous le processus de fatigue-fluage pour 
tous les grains ayant une orientation inférieure à 55° (module d'Young supérieur à 110 GPa). 
Dans le cas de l'hypothèse II (figure 5.47), c'est le phénomène inverse qui se produit. En 
effet les contraintes minimales restent constantes durant tout le processus de fatigue-fluage 
pour tous les grains ayant une orientation supérieure à 55° (module d'Young inférieur à 110 
GPa) mais elles augmentent pour les grains ayant une orientation inférieure à 55° (module 
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Figure 5.45 Evolution  des  contraintes maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier et  le 600tf"'"" cycle, (microstructure 
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Figure 5.46 Évolution  des  contraintes maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier et  le 6000"""' cycle, (microstructure 
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Figure 5.47 Évolution  des  contraintes minimales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  le  premier et  le 600tf""' cycle, 
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Figure 5.48 Evolution  des  contraintes minimales  locales  en  fonction du  module 
d'Young, comparaison  entre  lel'"  cycle  et le 600tf""' cycle, 
(microstructure 1;  Cas hypothèse II). 
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Ces résultats montrent une interaction continue entre les grains favorables à la déformation et 
les grains résistants à la déformation. Les grains qui se déforment vont avoir une chute du 
niveau de contrainte dû à tm transfert de charge sur leurs voisins, ce qui fera augmenter les 
contraintes de ceux qui ne se déforment pas. Ceci s'explique par le fait que lors de la 
décharge les grains favorables à la déformation se trouveront en état de compression alors 
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Figure 5.49 Evolution des contraintes résiduelles maximales et minimales locales 
en fonction du module d'Young, comparaison entre le V" cycle et le 
ôOOtf""' cycle, (microstructure 1; Cas hypothèse II). 
En effet lors des chargements successifs les grains qui se trouvent en compression vont 
mettre plus de temps pour atteindre des contraintes optimales de chargement 
comparativement aux grains qui sont en traction. La mise à niveau de la contrainte moyerme 
globale de tous les grains qui devrait être égale à la contrainte préétablie de chargement se 
fait donc au détriment de grains facilement déformables qui cèdent ainsi une partie de leur 
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charge aux grains qui résistent à la déformation. D'autre part les grains facilement 
déformables ayant des contraintes résiduelles de compression importantes résistent 
probablement à l'amorçage des fissures: ce sont les grains orientés entre 90° à 55° (module 
d'Young allant de 100 GPa à 110 GPa). De l'autre coté, les grains qui ont des contraintes 
résiduelles de traction importante, grains orientés entre 45° à 0° (module d'Young allant de 
120 GPa à 145 GPa) durcissent plus. C'est probablement les grains qui sont exposés 
beaucoup plus à l'amorçage. En effet dans l'étude expérimentale menée par Bredier (2006) 
sur le phénomène de fafigue d'un alliage de titane Ti-6AI-4V, l'auteur a montré que les zones 
d'amorçage de fissure ont lieu dans les régions ayant des modules d'Young allant de 120 
GPa à 130 GPa. Ces zones atteignent des contraintes de clivage nécessaire pour l'amorçage 
des fissures. Ces zones d'amorçage de fissures ont généralement un voisinage très dur 
(module d'Yotmg très élevé). 
En ce qui conceme nos résultats, nous avons montré dans les figures 5.35 et 5.36 du 
paragraphe- 5.4.2.1.3 que les contraintes les plus élevées sont localisées sur des régions ayant 
un module d'Young allant de 125 GPa à 145 GPa et dont le voisinage ayant tm module 
d'Young moyen allant de 130 GPa à 145 GPa. Si ces grains atteignent des contraintes de 
clivage, il est possible que des fissures seront générées au niveau des grains et se propageront 
si r envirormement est favorable. 
5.5.2.1.5 Effe t de s valeurs maximale s e t minimales d u paramètre d e résistance K sur le 
comportement e n fatigue-fluage global e et locale 
La réponse en déformation lors de la fatigue-fluage, à l'instar du fluage seul, semble très 
sensible aux variations du paramètre de résistance du matériau « K ». En effet à partir des 
paramètres de référence de l'Hypothèse II (plasticité privilégiée sur les systèmes 
prismatiques et basaux; v^^ = 2000 MPa et K^^^=  1090MPa)  on remarque que 
l'augmentafion ou la diminufion de la valeur maximale du paramètre «K»  influe peu sur le 
comportement mécanique global du matériau (figure 5.49). Par contre une légère diminution 
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de la valeur minimale du paramètre « K » entraîne une grande déformation du matériau, alors 
qu'une augmentation induit une plus grande résistance. 
1 : kmax2000kmln1090 
2: kmax2000kmin1080 
3: kmax 1900kmin1090 
4:kmax2100kmln1090 
S: kmax2000kmin1100 
1000 200 0 300 0 400 0 
Cycle 
5000 6000 7000 
Figure 5.50 Courbe de déformation en  fatigue-fluage versus le nombre de cycle; effet du 
paramètre «K » (microstructurel; cas  de l'hypothèse II). 
Dans ce cas précis, une comparaison des contraintes maximales locales (voir figure 5.50) 
dans la bande comprise entre Kmax=2000 et Kmin= 1080 (MPa) et aussi pour Kmax= 2000 
et Kmin= 1100 (MPa), permet de voir une légère augmentation des contraintes pour les 
grains ayant un module d'Young allant entre 100 GPa et 110 GPa dans le cas Kmax= 2000 
Kmin=l 100 (MPa). Par contre pour les grains ayant des modules d'Young allant de 140 GPa 
à 14 5 GPa cette augmentation est plutôt notable dans le cas Kmax 2000 Kmin 1080 (MPa). 
Par ailleurs le durcissement des grains ayant des modules d'Young allant entre 125 GPa et 
135 GPa est approximativement le même pour les deux cas cités. Ces types de grains sont les 
plus sensibles au phénomène de fatigue-fluage. Ces résultats indiquent que le matériau peut 
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avoir un comportement local très différent que celui prédit globalement d'où la nécessité de 
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Figure 5.51 Évolution des contraintes maximales locales en fonction du module 
d'Young, comparaison entre le cas Kmax 2000 Kmin 1080 et le cas Kmax 
2000 Kmin 1100 après 6000 cycles, (microstructure 1; Cas hypothèse II). 
5.5.2.1.6 Effe t d u coefficient d'écrouissag e «n» e t de la sensibilité à la vitesse de 
déformation «m» su r le comportement e n fatigue-fluage global e et locale 
La réponse en déformation lors de la fatigue-fluage est aussi sensible aux variations des 
paramètres « n » et « m » que le paramètre de résistance du matériau « ic ». En effet à partir 
des paramètres de référence {K^^^  =2000 MPa,  K^,^  =l090MPa,  n = 0.025 et m^O.Ol) 
on a remarqué que l'augmentation de la sensibilité à la vitesse «m» et du nombre 
















Figure 5.52 Courbe de déformation en fatigue-fluage versus le nombre de cycle; effet 
des paramètres « n » et « m » (microstructurel; cas de l'hypothèse H). 
La comparaison des contraintes maximales locales (figure 5.52) entre le cas (n = 0.02, m = 
0.01) et le cas (n = 0.025, m = 0.015) nous montre une importante augmentation des 
contraintes pour les grains ayant des modules d'Young allant entre 100 GPa et 125 GPa (cas : 
n = 0.02. m = 0.01). Dansle cas (n = 0.025, m = 0.015) l'augmentation des contraintes est 
importante pour les grains ayant des modules d'Young allant de 130 GPa à 145 GPa. Pour les 
grains ayant des modules d'Young allant entre 122 GPa et 128 GPa la contrainte est 
approximativement la même pour les deux cas. Ceci dit l'accroissement des contraintes 
locales enregistré après 6000 cycles pour les grains ayant des modules d'Young allant entre 
100 GPa et 125 GPa (cas : n = 0.02, m = 0.01) contribue au ralentissement de la déformation 
globale du matériau par apport à la courbe de référence (courbe 1. figure 5.51). D'un autre 
coté la diminution des contraintes locales pour ces mêmes types de grains dans le cas ( n = 
0.025, m = 0.015) a contribué à hausser le niveau de déformation globale du matériau. 
Il est très important de noter que la valeur du paramètre « m » du titane est comparable à celle 
des autres matériaux comme le cuivre, les aciers inoxydables, les aciers férritiques, alors que 
la valeur de «n»  est beaucoup plus faible (tableau 5.3). La combinaison de ces deux 
paramètres fait que l'exposant —— de l'équation (3.40) est assez grand pour le cas des 
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alliages de titane. Cette combinaison particulière permet effectivement aux alliages de fitane 
de fluer d'avantage à température ambiante. Ce phénomène a été observé aussi par (Neeraj et 
al, 2000). 
Tableau 5.3 
Comparaison des paramètres «m» et «n» du titane avec les alliages conventionnels 
(Tiré de Neeraj et al, 2000) 
Matériau 
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Figure 5.53 Évolution des contraintes maximales locales en fonction du module 
d'Young, comparaison entre le cas (n 0.02 m 0.01) et le cas (n 0.025 m 
0.015) après 60001""' cycle, (microstructure 1; Cas hypothèse II). 
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5.5.2.1.7 Étud e comparative entre le fluage simple et la fatigue-fluag e 
Dans le but de mettre en évidence l'effet conjugué de la fafigue-fluage et le bien fondé de 
l'approche métallurgique du modèle, une étude comparative entre le fluage simple et la 
fatigue-fluage selon les deux hypothèses I et II décrites dans le chapitre 4 a été réalisée. Les 
simulations de fatigue-fluage et de fluage sont comparées sur une même échelle de temps soit 
180000 seconde (équivalent à 6000 fois 30 secondes). La figure 5.53 montre l'évolution de la 
déformation en fonction du temps pour l'hypothèse I et II respectivement. On remarque que 
la déformation en fluage est plus importante que la déformation en fatigue-fluage pour les 
deux modes de glissement activé. A priori l'approche métallurgique présente une certaine 
limite, dans le sens où elle sous estime la réponse en déformation lors de la fatigue-fluage qui 
devait être plus importante que celle du fluage simple. 
Comme il a été expliqué au paragraphe (5.4.2.1.3) les grains qui se déforment d'avantage 
voient leurs contraintes chuter énormément au cycle suivant du fait qu'ils entrent en 
compression lors de la décharge. Ce phénomène fait ralentir la déformation au cours de la 
fatigue-fluage vu que les contraintes des grains à même de se déformer chutent, ce qui 
entraîne un niveau de déformation faible par rapport à celui du fluage simple. La section 
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Figure 5.54 Évolution des déformations totales en fonction du temps, comparaison entre 
le fluage et la fatigue-fluage (Cas hypothèse I et hypothèse II). 
5.5.2.2 Amélioratio n de l'approche métallurgique 
Afin d'améliorer notre modèle basé sur l'approche métallurgique, nous proposons de prendre 
en compte les déformations plastiques lors du chargement. En effet dans les tests de fatigue-
fluage, la contrainte préétablie que le matériau doit atteindre est de 830 MPa. Cette contrainte 
est de l'ordre de plus ou moins 85% de la limite d'élasticité, il est fort probable qu'à ce 
niveau de contrainte certains grains peuvent se déformer plastiquement lors du chargement. 
Spécifiquement ce sont les grains avec tm module d'Yotmgfaible qui devraient se plastifier. 
En effet, une relation permettant le calcul de la déformation plastique dans tme cellule a été 
introduite dans le modèle selon l'équation 5.22 (Chenal et Driver, 1999): 




où a^  représente la contrainte du grain (cellule), a^  sa limite élastique, np  constante de 
plasticité du matériau et F^ constante de plasticité et qui varie en fonction de l'orientation de 
cristallographique de la cellule (du module d'Young). 
Dans notre modèle la déformation plasfique ne sera calculée que dans le cas ou a'-  > cr/. 
La limite d'élasticité cr^^ est calculée par la relation suivante : 




l + fw' 
où Yf  est un paramètre de plasticité du matériau qui varie en fonction de l'orientation de la 
cellule, 0 est une constante d'ajustement qui varie entre 0 et 1 et fw'^  est une fonction 
d'Avrami de l'énergie accumulée par la répétition du chargement de la cellule. Cette 
fonction, fait chuter la limite d'élasticité et permet de plastifier les grains à cause de 
l'adoucissement. La fonction /vv^ est donnée par la relation suivante (Dorlot et al, 1985): 
fw'^ =\-ex^{-K*wc'') (5.24) 
où A^  et A^  sont des constantes et W(.  est l'énergie foumie par la déformation plastique. La 
plasticité due au chargements?*^et la déformation du mainfien en fluageç^^ont été ainsi 
prise en compte dans la relation suivante: 
^c- ^  ^ ^ (5.25) 
Ce formalisme permet à certains grains de la microstmcture de se déformer plastiquement 
suite à la diminufion de leur limite d'élasticité induite par un adoucissement dû à 
l'acciunulation de l'énergie appliquée au grain. 
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5.5.2.2.1 Résultat s de l'approche métallurgique avec plasticité 
Les simulations de fatigue-fluage ont été menées sur la microstmcture 1 en utilisant les 
paramètres mécaniques du matériau présentés au tableau 5.4. L'hypothèse II (plasticité 
privilégiée sur les systèmes prismatiques et basaux) a été prise en considération. 
Tableau 5.4 
Principaux paramètres mécaniques du matériau 
Paramètre K  (MPa) de l'hypothèse II 
Paramètre F (MPa) 
Paramètre S (MPa) 
Constante 0 
Constante np 
Constante avrami K 
Constante avrami A'^  
Le nombre d'écrouissage n 
La sensibilité à la vitesse m 
/c_=2000, ^^=1090 
r.a. =  6 , r,,„ =  2.9 







m^î.'c ' r^ain ' ^msz ^^  ^ min ^^'"^ ^^^  valcurs maximalcs et minimales des constantes de plasticité 
r^ et H^  respectivement. Ces valeurs ont été choisies de telle sorte que les déformations 
plastiques au chargement auront un ordre de grandeur plus ou moins comparable à celui des 
déformations de maintien en fluage. 
Ces deux constantes de plasticité V^ et Yf  sont calculées selon l'hypothèse II (Eq. 5.26). 
r^(E^) = fl£^-h6 (5.26) 
156 
L'équation (5.26) sera alors utilisée dans un premier temps pour calculer les paramètres r'^  et 
i^ des grains dont le module d'Young est compris entre 110 GPa et 145 GPa avec comme 






OU a = F -  E 
max mm y 
(5.27) 
b = r -  ^'"^ ^"""  E  OU 
min J-. jr. mm 
6 = S„ 
y _ y 
max min r 
E -  E  """ 
max min y 
(5.28) 
Les paramètres f"^  et S^ des grains dont le module d'Young est compris entre 110 GPa et 
145 GPa recevront respectivement les valeurs minimales choisies r^j„ et S^^ . 
L'amélioration de l'approche métallurgique par l'introduction de la déformation plastique 
lors du chargement montre ainsi une déformation globale du matériau en fatigue-fluage plus 
importante que celle du fluage simple (figure 5.54). 
f 
1 0.009 5 
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râ 0.008 5 n o 
O) 0.00 8 
c 
1 0.007 5 
E 
o 0.00 7 






kmax 2000. kmin1090 
» 5000 0 10000 0 
temps (s) 
- - - - - - - - - - - - - - -^ 
- 1 : fluag e 
- 2 : fatigue-fluag e 
150000 20000 0 
^ 
Figure 5.55 Évolution  des  déformations  totales  en fonction du  temps pour  la 
microstructure 1;  Comparaison entre le fluage et la fatigue-fluage (Cas 
hypothèse II). 
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Durant les cycles de fatigue, il se produit une chute de la limite d'élasticité du matériau 
(figure 5.55). Ce processus induit l'apparition des déformations plastiques causée par le 
glissement des dislocations. Ce phénomène est particulièrement remarqué sur les grains ayant 
des modules d'Young allant de 100 GPa à 135 GPa où leur limite élastique chute 
considérablement après 6000 cycles de fatigue-fluage. Par ailleurs les grains ayant des 
modules d'Young allant de 135 GPa à 145 GPa voient leur limite élastique augmenter et 
rester stable au cours de la répétition des cycles. Il est fort probable que cette augmentation 
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Module de Young (M Pa) 
Figure 5.56 Évolution de la limite d'élasticité maximale locale en fonction du module 
d'Young; comparaison entre 1 cycle, 100 cycle et 6000 cycles; microstructure 1 
(Cas hypothèse II). 
L'analyse locale approfondie de la limite élastique après 6000 cycles (figure 5.56) nous 
montre que les grains avec un module d'Young variant entre 135GPa et 145GPa (orientés 
entre 20° et 0°) voient leur limite élastique augmenter. 
Ces grains résistent considérablement à la déformation plastique (figure 5.57). Les grains 
dont les modules d'Young varient entre lOOGPa et 115GPa (orientés entre 90° et 55°) se 
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plastifient selon leurs orientations et celle du voisinage immédiat. La déformafion plastique 
augmente considérablement si l'orientation du grain est proche de celle de son voisinage, 
c'est le cas des grains ayant des modules d'Young allant de lOOGPa à 115GPa et dont le 
module d'Young moyen du voisinage varie entre lOOGPa à 115GPa. Ces mêmes grains 
voient leur déformation plastique diminuer au fur et mesure que le module d'Young moyen 
du voisinage augmente. 
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Figure 5.57 Évolution  de  la limite élastique  maximale locale en fonction du  module 
d'Young du grain et  celui du voisinage pour la  microstructure 1  pour 
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Figure 5.58 Evolution  des  déformations plastique maximales  locales en fonction du 
module d'Young du grain et  celui du voisinage pour la  microstructure 1  pour 
6000 cycles:(Cas hypothèse II). 
5.5.2.2.2 Étud e comparative entre la fatigue simple et la fatigue-fluag e 
Une étude comparative entre les simulations de fatigue et ceux de la fatigue-fluage a été 
menée comme précédemment. Les tests de fatigue-fluage et de fatigue simple ont été menés 
sur la microstmcture 1 de la figure 5.1 en simulant des essais à déformation imposée pour 
une contrainte globale de 830 MPa. Dans le cas de la fatigue simple, la charge est relâchée 
juste après l'étape de chargement alors qu'une étape de fluage de 30 secondes est rajoutée 
pour la fatigue-fluage. Comme précédemment. la déformation plastique utilisée pour 
calculer les déformations résiduelles dans chaque cellule doit être égale à la différence entre 
la déformation moyerme du voisinage et celle de la cellule. Cette déformation plastique sera 
calculée en tenant compte de la déformation plastique calculée durant la période de 
chargement ainsi que celle calculée pendant la période de maintien en fluage (dans le cas de 
la fatigue-fluage) si maintien il y a. 
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Les deux types de simulafion ont été répétés jusqu'à 6000 cycles. L'hypothèse II caractérisée 
par le glissement prismatique et basai a été adopté. Les paramètres mécaniques du matériau 
utilisés dans cette simulation sont ceux présentés au tableau 5.2 et 5.4. La figure 5.58 
montrent l'évolution de la déformation globale en fonction des cycles de vie pour la fatigue-
fluage et la fatigue simple. Nous remarquons, que l'ajout d'un temps de maintien même très 
petit entre la charge et la décharge contribue à l'accroissement de la déformation. 
On confirme bien que l'ordre de grandeur des déformations plastiques locales au chargement 
est plus ou moins du même ordre que celui de la phase de maintien en fluage (figure 5.59) 
(les paramètres de l'équation ayant été choisis comme tel). 
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Figure 5.6 0 Comparaison  des  déformations plastiques  et  de maintien maximales  et 
minimales locales  en  fonction du  module d'Young;  microstructure  1; 
après 6000cycles  (Cas  hypothèse  II). 
Cette association des déformations induit une augmentation de la déformation totale locale 
maximale et minimale (figure 5.60 et 5.61). Vu sous ces conditions, il est possible de penser 
qu'un essai de fatigue-fluage serait plus dramatique qu'un essai de fatigue simple. Cependant 
les contraintes maximales locales obtenues après 6000 cycles (figure 5.62) nous montrent 
que des grains avec des modules d'Young compris entre 125 GPa et 140 GPa ont des niveaux 
de contrainte plus grand en fatigue simple comparativement à la fatigue-fluage. Par ailleurs, 
les grains avec les modules d'Young compris entre 140 GPa et 145 GPa voient leur niveau de 
contrainte augmenter d'avantage en fatigue-fluage. Ceci dit, l'augmentation du niveau de 
contrainte enregistré par notre modèle (figure 5.60 et 5.61) permet de dire qu'après un certain 
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Figure 5.61 Comparaison  des  déformations totales  (élastique+plastique de 
chargement+fluage) maximale locale pour la fatigue-fluage et la 
fatigue simple en fonction du module d'Young;  microstructure  1; 
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Figure 5.62 Comparaison  des  déformations totale  (élastique+plastique de 
chargement+fluage) minimale locale pour la fatigue-fluage et la 
fatigue simple en  fonction du module d'Young;  microstructure  1 
pour 6000  cycles (Cas  hypothèse II). 
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Figure 5.63 Comparaison des contraintes maximale locale pour la fatigue-fluage et 
la fatigue simple en  fonction du module d'Young; microstructure 1; 
Après 1,100 et 6000 cycles (Cas hypothèse II). 
Les grains avec des modules d'Young compris entre 125 GPa et 138 GPa peuvent atteindre 
un niveau de contrainte élevé, puis leur contrainte décroît avec le temps (figure 5.62). Cette 
contrainte est largement supérieure à celle imposée à l'infini. Ce niveau de contrainte est plus 
important dans le cas de la fatigue simple comparativement à la fatigue-fluage. Pour d'autres 
grains le niveau de contrainte continue d'augmenter pour atteindre un maximum après un 
assez grand nombre de cycles. Il s'agit des grains avec les modules d'Young compris entre 
138 GPa et 145 GPa. Cependant, nous constatons qu'au 100'^ *"* cycles, certains grains ont 
déjà atteint des niveaux de contraintes considérables (supérieure à 1300 MPa). 
Le matériau peut se rompre prématurément du fait que ce niveau de contrainte atteint le seuil 
de clivage provoquant l'apparition de fissures. Dans le cas de cette simulation, en considérant 
que la contrainte de clivage est de l'ordre de 1300 MPa, on peut distinguer que cette 
contrainte est atteinte pour des grains ayant des modules d'Young allant de 125 GPa à 145 
GPa. Vu que les contraintes locales de ces grains sont fortement supérieures à la contrainte 
imposée à l'infini, il est possible que les grains atteignent la contrainte de clivage, ce qui 
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générerait une fissure au niveau du grain. Bridier (2006) a rapporté que l'amorçage des 
fissures fatales se fait sur le plan basai des grains ayant des modules d'Young allant de 120 
GPa à 135 GPa. Pour qu'il y'ait clivage il faut que ces grains aient au moins une petite 
déformation plastique. On peut remarquer sur les figures 5.63 et 5.64 que les grains ayant des 
modules d'Young allant de 125 GPa à 145 GPa et dont le module moyen du voisinage varie 
de 120 GPa à 140 GPa ont des niveaux de contrainte égale ou supérieur à 1300 MPa. Tous 
ces grains qui se trouvent dans cet intervalle sont donc susceptibles de cliver si on considère 
cette contrainte comme étant la contrainte de clivage. Autrement dit ce sont des sites 
privilégiés d'amorçage de fissure. Cependant, les dormées de la figure 5.65 permettent de 
montrer que la limite élastique des grains ayant des modules d'Young allant de 135 GPa à 
145 GPa est trop grande pour permettre une activité plastique. Cela veut dire que ces grains 
n'ont pas la possibilité de plastifier et d'induire une surface de clivage. A l'inverse, les grains 
ayant des modules d'Young allant de 125 GPa à 135 GPa ont beaucoup plus de chance de 
cliver car leurs limites élastiques maximales est voisine de celles des contraintes permettant 
ainsi la plasfification. 
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Figure 5.64 Evolution des contraintes maximales locales en fonction du module 
d'Young du grain et celui du voisinage pour la microstructure I après 6000 
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Figure 5.65 Évolution  des  contraintes maximales  locales  en  fonction du  module 
d'Young du  grain et  celui du  voisinage  après  6000  cycles; (microstructure  1, 
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Figure 5.66 Comparaison  des  contraintes et  limites élastiques  maximale  locale  pour la 
fatigue-fluage et  ta fatigue simple  en  fonction du  module  d'Youngaprès 
6000 cycles; (microstructure  1,  cas hypothèse II). 
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Ces grains susceptibles de cliver sont le siège d'amorçage de fissures. Une fois générée, cette 
fissure continuera à se propager ou pas suivant la nature et surtout l'orientation des grains 
voisins. Si le clivage ainsi créé peut se propager dans les régions voisines, la fissure 
progressera et atteindra rapidement une taille équivalente à la taille de la région présentant 
une texture propice à ce mode de fissuration. A l'inverse, si le voisinage n'est pas favorable à 
la propagation de la zone clivée, la fissure ne se propagera pas. 
Les figures 5.66 et 5.67 montrent la distribution spatiale des grains qui peuvent 
potentiellement cliver avec et sans le critère lié à la limite d'élasticité. On remarque dans le 
cas où on ne tient pas compte du critère de la limite d'élasticité, les grains qui sont la source 
d'tm éventuel amorçage de fissure sont très nombreux surtout en fatigue-fluage. Dans le cas 
où la limite d'élasticité est utilisée comme critère pour le clivage (les grains susceptibles de 
cliver doivent se déformer plastiquement) la population des sites d'amorçage des fissures 
serait moins nombreuse en fatigue simple comparativement à la fatigue-fluage. 
"5!?î 
^ '^ : = . ' 
(a) (b) 
Figure 5.67 Microstructures montrant les endroits d'apparition des contraintes de 
clivage (1300 MPa) après 6000 cycle ; (Cas hypothèse II); a) fatigue-
fluage, b) fatigue simple. Sans critère lié a la limite d'élasticité. 
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L'expérience (Sinha et al, 2004) a montré que les sites d'amorçage des fissures seront plus 
nombreux à long terme dans le cas de la fatigue simple comparativement à la fatigue-fluage. 
Cependant le matériau se rompt plus rapidement en fatigue-fluage comparativement à la 
fatigue simple 
i. M j ; . ' . ' ^ , ' J. Il jLtw/^J, ,;:iW.P,r,7^-/,Vt'^r.V,,A'ï-yV,V,iA'.W,'M'-V?AV 
^'.JAVjJAa.f.Vii.'i'j .•.;VA'/A'iV.Vr' '^lA.'J^Aa-". 
(a) (b) 
Figure 5.68 Microstructures montrant les endroits d'apparition des contraintes de 
clivage (1300 MPa) après 6000 cycle ; (Cas hypothèse II); a) fatigue-
fluage, b) fatigue simple. Avec critère lié a la limite d'élasticité. 
En effet, l'analyse après 300 cycles (figure 5.68) a montré dans le cas de la fatigue-fluage 
l'existence de deux sites d'amorçage de fissure dont le voisinage possède une orientation 
proche de celle du site d'amorçage. Par ailleurs, aucun site d'amorçage des fissures n'a été 
activé dans le cas de la fatigue simple. Ceci montre en partie que l'amorçage des fissures et 
leur propagation serait plus rapide en fatigue-fluage, ce qui explique la sensibilité de ce type 
d'alliage au phénomène de fatigue-fluage. 
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Figure 5.69 Microstructures montrant les endroits d'apparition des contraintes de 
clivage (1300 MPa) dont le voisinage possède une orientation proche 
de celle du grain clivé après 300 cycles ; (Cas hypothèse II); 
a) fatigues-fluage, b) fatigue simple. 
5.5.2.3 Conclusio n 
Suite aux modificafions apportées au modèle mécanique, particulièrement celles liées au 
calcul des déformations de maintien au fluage, une approche métallurgique a été développée. 
Ce modèle nous a permis de retrouver un fait important de la fatigue-fluage. L'augmentation 
du temps de maintien entre le chargement et la décharge provoque une augmentation de la 
déformation macroscopique du matériau. Différentes microstmctures ayant des propriétés 
mécaniques moyermes proches mais possédant des distributions spatiales et des orientations 
cristallographiques différentes dorment des réponses en fatigue-fluage complètement 
différentes. A l'échelle microscopique, nous avons montré que la position des déformations 
et contraintes maximale et minimale locales varient selon les propriétés élastique du grain et 
celles de son voisinage immédiat. Cependant ce modèle métallurgique relativement simple ne 
nous a pas permis de prédire que la déformation macroscopique en fatigue-fluage et plus 
importante que le fluage simple. Ce phénomène régulièrement observé sur les alliages de 
titane peut être simulé grâce à l'approche métallurgique améliorée (qui prend en compte les 
déformations plastiques de chargement). Ainsi, il a été montré que le matériau se déforme 
169 
d'avantage en fatigue-fluage qu'en fluage simple ou en fatigue simple. Durant le processus 
de fafigue, les grains atteignent localement des grands niveaux de contrainte suggérant la 
possibilité d'apparition des fissures par clivage. Ces fissures peuvent éventuellement se 
propager si l'envirormement est propice. 
CONCLUSION 
Les alliages de titane types IMI 834 utilisés dans l'industrie aéronautique pour la fabrication 
de roues à aubes présentent de fortes hétérogénéités locales de texture qui réduisent 
significativement la durée de vie en fatigue-fluage des pièces finales. 
Dans ce travail, on a simulé ces hétérogénéités de texture correspondant aux hétérogénéités 
observées sur les alliages de titane et on a essayé de comprendre leur influence sur le 
comportement en fluage simple, fatigue simple et fatigue-fluage. Dans le premier volet de ce 
travail, on a réalisé une étude expérimentale sur des éprouvettes d'alliage de titane IMI 834 
taillées d'une même pièce massive. Huit éprouvettes ont été soumises à des essais 
expérimentaux de fluage ou de fatigue-fluage. Les résultats ont montré que chacune des 
éprouvettes suit une courbe de déformation différente et que la durée de vie varie d'une 
éprouvette à l'autre. Le niveau de déformation en fatigue-fluage est plus important que celui 
du fluage simple. Ceci nous a permis de confirmer la sensibilité des alliages de titane au 
phénomène de fatigue-fluage responsable de la réduction significative de leur durée de vie. 
Le deuxième volet de cette étude qui représente l'objecfif principal de la thèse a été consacré 
à la simulation numérique du comportement mécanique des alliages de titane type IMI 834 
en fluage simple, fatigue simple et fatigue-fluage. Différents types de microstmctures dont 
les propriétés mécaniques moyennes sont approximativement égales ont été générées à l'aide 
d'un modèle numérique. Plusieurs modèles originaux basés sur l'approche des automates 
cellulaires ont été développés : 
Le premier développement permet la simulation des tests de fluage simple. Il consiste à 
soumettre la microstmcture à une déformation imposée à l'infinie jusqu'à tme contrainte 
globale maximale préétablie puis laisse chaque grain fluer à sa contrainte propre. La 
microstmcture sera maintenue à ce niveau de contrainte durant toute la période de fluage 
fixée. Le deuxième développement permet la simulation des tests de fatigue-fluage grâce à 
un modèle dit mécanique. Il consiste à soumettre la microstructure à une déformation 
imposée à l'infinie jusqu'à ce que la contrainte globale atteint une contrainte maximale 
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préétablie. La microstmcture est maintenue à ce niveau de contrainte pendant un temps 
déterminé At puis la contrainte est relâchée pour permettre le retour élastique. Ce processus 
est répété des milliers de fois pour simuler la fatigue. Dans ce modèle mécanique, la méthode 
de calcul de la déformation de maintien (partie fluage) entre le chargement et la décharge est 
basée sur le principe d'accumulation de la déformation de fluage équivalente à un temps de 
maintien toujours égale à At. 
Le troisième développement permet la simulation des tests de fatigue-fluage avec un modèle 
dit métallurgique. Il a été développé dans le but d'apporter une amélioration au modèle 
mécanique en tenant compte de certains aspects métallurgiques qui interviennent durant le 
processus de fatigue. Le quatrième développement permet la simulation des tests de fatigue-
fluage en tenant compte du phénomène de la plasticité lors du chargement. Cette version du 
modèle s'avère plus complète et permet une simulation appropriée des tests de fatigue-
fluage. Le modèle métallurgique amélioré permet surtout de montrer la différence de la 
réponse entre la fatigue-fluage, le fluage simple et la fatigue simple. 
Ces modèles conjointement à des analyses microstmcturales nous ont permis de montrer que 
des microstmctures proches d'un point de vue macroscopique peuvent avoir des 
comportements locaux et globaux très différents. En effet la distribution et la variation locale 
du module d'Young génèrent des réponses différentes dès qu'une étape de fluage a lieu lors 
de l'essai. Les grains atteignent différents niveaux de déformation et de contraintes selon leur 
distribution spatiale et leurs orientations cristallographiques (module d'Young) dans la 
microstmcture. Particulièrement, les contraintes maximales ont été localisées sur les grains à 
module d'Yotmg élevé et dont le module moyen du voisinage est aussi élevé (grains orientés 
entre 10° à 15° et dont le voisinage est composé de grains à majorité ayant des orientations de 
5°). Les contraintes minimales sont localisées sur les grains à module d'Young faibles et dont 
le module moyen du voisinage est élevé (grains orientés a 55° et dont le voisinage est orienté 
entre 2° et 8°). Les déformations maximales sont localisées sur des grains a faible module 
d'Young et dont le module moyen du voisinage est élevé (grains orientés à 55° est dont le 
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voisinage est composé de grains ayant des orientations de 2° et 8°). Les déformations 
minimales sont localisées sur des grains à module d'Young élevé et dont le module moyen 
du voisinage est faible (grains orientés à 15° est dont le voisinage est composé de grains à 
majorité ayant des orientations de 85° à 90°). D'autre part on a constaté que non seulement la 
position du maximum de contrainte et déformations change au cours du test de fatigue-
fluage, mais aussi que certaines contraintes élevées peuvent n'êtres générées dans certaines 
régions de la microstmcture qu'après un nombre significatif de cycles. Certains grains 
peuvent atteindre un niveau de contrainte élevé, puis leur contrainte décroît avec le temps. 
Pour d'autres grains, c'est-à-dire pour d'autres types de voisinage, le niveau de contrainte 
augmente pour atteindre un maximum après un assez grand nombre de cycles. Les 
contraintes locales de ces grains sont fortement supérieures à la contrainte imposée à l'infini, 
il est possible que les grains atteignent la contrainte de clivage, ce qui générerait une fissure 
au niveau du grain. Une fois générée, cette fissure continuera à se propager ou pas suivant la 
nature et surtout l'orientation des grains voisins. En d'autres mots, si un grain génère une 
fissure de clivage et que la texture locale est proche de son orientation, il est fort probable 
que la fissure progresse dans toute la zone texturée. Au fur et à mesure que le nombre de 
cycles augmente, de nouveaux grains peuvent atteindre la contrainte de clivage, suggérant la 
possibilité d'activer plusieurs sites d'amorçage et ce à des moments différents des tests de 
fatigue-fluage. Par ailleurs la variation des paramètres mécaniques comme le coefficient 
d'écrouissage, la sensibilité à la vitesse et le paramètre de résistance du matériau ont une 
influence notable sur la réponse locale et globale du matériau. Ils peuvent soit accélérer soit 
ralentir le processus de déformation lors de la fatigue-fluage. En effet une diminution du 
paramètre de résistance minimum accentue la déformation. De même qu'une augmentation 
du nombre d'écrouissage et de la sensibilité à la vitesse induisent tme augmentation 
considérable de la déformation globale, donc une probable dégradation du matériau. La 
déformation du matériau serait plus importante dans le cas de la fatigue-fluage 
comparativement à la fatigue simple et au fluage simple. Ces résultats obtenus par notre 
modèle ont permis de mettre en évidence différentes phénomènes observés 
expérimentalement mais aussi le caractère très complexe du mode d'endommagement des 
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alliages de titane dont les principales caractéristiques sont particulièrement difficiles à 
simuler. 
RECOMMENDATIONS 
Il est possible d'améliorer la version actuelle du modèle en perspective d'une meilleure 
prédiction du comportement mécanique en fatigue-fluage. A cet effet on a pensé à certaines 
hypothèses susceptibles d'être prises en considération pour les travaux futurs : 
> Possibilité de changer la loi de fluage actuelle qui est plus adaptée au processus de fluage 
à long terme. En effet dans notre cas le fluage se manifeste à des périodes très courtes et 
entrecoupés de cycles de fatigue, il est probable que le processus de fluage peut changer 
si on peut considérer que la sensibilité à la vitesse ou l'écrouissage varie d'un grain à un 
autre (selon leur l'orientation). 
> Prendre en considérafion le cisaillement car le modèle actuel ne considère pas le 
cisaillement entre les cellules dû à l'effet du voisinage. 
> Amélioration du principe de localisation d'Eshelby. En effet dans le modèle actuel (AC), 
la "matrice" entourant l'inclusion a pour propriétés mécaniques la moyerme des propriétés 
des cellules du voisinage. Ceci permet toujours l'application de la mécanique d'inclusion 
d'Eshelby. Mais dans le cas d'une cellule d'un cluster "dur" (macrozone par exemple) en 
fi-ontière avec la matrice "molle" (ou l'inverse), l'approximation devient grossière car tous 
les voisins "durs" sont d'tm côté et les "mous" de l'autre, ce que la simple moyerme ne 
prend pas en compte. 
> Prendre en considération la morphologie des grains. 
> Prendre en considération le phénomène d'anisotropie. 
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